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Tato práce se zabývá studiem precipitace intermetalických fází v lité duplexní oceli ASTM 
A890 Grade 4A s ohledem na degradaci mechanických vlastností v d]sledku izotermického 
žíhání na teplotE 700 °C a 5ř5 °C. Doba izotermického žíhání pUi teplotE 700 °C se pohybovala 
od 1 do 160 hodin a pUi teplotE 5ř5 °C od β4 do β45 hodin. Studium mikrostruktury po žíhání 
na teplotE 700 °C prokázalo vyloučení j-fáze, Lavesovy fáze, karbid] chromu a nitrid] chromu. 
Sigma fáze byla poprvé zpozorovaná po 4 hodinách na rozhraní h/け. Vyloučení probEhlo 
eutektoidním mechanismem podle rovnice h s j + け2. Lavesova fáze byla zpozorována po 10 
hodinách na rozhraní h/け a pozdEji i uvnitU feritu. Karbidy a nitridy chromu vytvoUily konturu 
podél rozhraní h/け a h/け2. Po žíhání na teplotE 5ř5 °C bylo ve struktuUe sledováno velké 
množství malých precipitát]. U vybraných vzork] byly precipitáty extrahovány na uhlíkovou 
repliku. Následná analýza prokázala pUítomnost karbid] chromu, j-fáze a Lavesovy fáze. 
Znehodnocení mechanických vlastností vlivem vyloučení sekundárních fází bylo potvrzeno 
zkouškou tvrdosti dle Vickerse a zkouškou rázem v ohybu zahrnující fraktografickou analýzu 
lomové plochy. Tvrdost má vzr]stající tendenci, zatímco nárazová práce výraznE klesá.   
Klíčová slova: austeniticko-feritická litá duplexní ocel, mikrostruktura, precipitace, j-fáze 
ABSTRACT 
 This thesis deals with the study of intermetallic phases in cast duplex stainless steel ASTM 
A890 Grade 4A considering degradation of mechanical properties in the result of isothermal 
aging in the temperature of 700 °C and 5ř5 °C.  The period of aging in the temperature of 700 
°C was ranging from 1 to 160 hours and in the temperature of 5ř5 °C it was ranging from β4 to 
245 hours. The study of microstructure after aging in the temperature of 700 °C has proved that 
the j-phases, Laves phases, chromium carbides and chromium nitrides were excluded. The 
j-phase was observed after four hours of aging in the temperature of 700 °C in h/け interface for 
the first time. The transformation was performed by eutectoid mechanism according to the 
equation h s j + け2. The Laves phase has been observed after 10 hours of aging in h/け 
interphase and later in the ferrite grain as well. Chromium carbides and nitrides have created a 
continuous contour along to the h/け and h/け2 interface. After the temperature of 5ř5°C there 
have been observed a large amount of small precipitates in the structure. The precipitates have 
been extracted from some selected samples to carbon replica. Following analysis has confirmed 
the presence of chromium carbides, j-phases and Laves phases. The deterioration of 
mechanical properties, caused by the influence of secondary phase exclusion, has been 
confirmed by the Vickers hardness test and impact test including fractography analysis of the 
fracture surface. The hardness has an increasing tendency while the impact strength has been 
significantly reduced. 
Key words: austenitic-ferritic cast duplex steel, microstructure, precipitation, j-phase 
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Korozivzdorné oceli jsou vysokolegované konstrukční materiály odolávající 
elektrochemické korozi. NejprogresivnEjším typem korozivzdorných ocelí jsou duplexní oceli 
legované Cr, Ni, Mo a N jejichž dvoufázová struktura je tvoUena austenitem a feritem. Tato 
struktura nabízí zajímavou kombinaci mechanických a korozních vlastností, díky kterým jsou 
tyto oceli s oblibou používány pro náročné aplikace v energetickém, chemickém a 
petrochemickém pr]myslu. Hlavní nevýhodou tohoto druhu ocelí je ztráta strukturní stabilit y 
pUi teplotE nad γ00 °C zp]sobena vyloučením intermetalických fází zejména kUehké j – fáze.  
Rešeršní úvod shrnuje literární poznatky z oblasti korozivzdorných ocelí. Experimentální 
část se zabývá strukturním vývojem po izotermickém žíháním duplexní oceli ASTM A890 
Grade 4A pUi teplotách 700 a 5ř5 °C, které jsou spojeny s výraznou precipitací intermetalických 
fází. 
Práce je Uešena v rámci projektu: Výzkum a vývoj odlévání a svaUování masivních odlitk] 
z duplexní oceli, který spolufinancuje firma ŽDAS a.s. Projekt se zamEUuje na vývoj komplexní 
technologie pro výrobu odlitk] z austeniticko-feritických duplexních ocelí o hmotnosti až 
40 tun, která zahrnuje oblast metalurgie, slévárenské technologie, tuhnutí až po opravné 
svaUování a obrábEní. Tato diplomová práce je dílčí část studie jedné z nejvíce poptávaných 
ocelí ve firmE ŽDAS a.s oceli ASTM AŘř0 Grade 4A. Cílem práce je zjistit informace o 
precipitaci a chování materiálu za vyšších teplot s ohledem na degradaci mechanických 
vlastností v d]sledku setrvání na tEchto teplotách. Výsledky této práce, a dalších na ni 
navazujících, budou v praxi sloužit pro rozhodnutí, zda je nutné po tuhnutí v oblasti kritických 
teplot a technologickém zpracování za vyšších teplot, jako jsou opravné svaUování a upalování 
nálitk], zaUadit mezioperační rozpouštEcí žíhání. 
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1 ZÁKLůDNÍ CHůRůKTERISTIKA KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 
Slitiny železa jsou materiály, které jsou pomErnE snadno degradovány korozí. Korodují na 
vzduchu, v kyselinách i za vysokých teplot v pecních atmosférách. Tento nedostatek je Uešen 
zejména pUísadou chromu ve slitinách známých jako korozivzdorné oceli [1]. 
Korozivzdorné oceli jsou vysokolegované konstrukční materiály, které vykazují zvýšenou 
odolnost proti elektrochemické korozi za normální i zvýšené teploty. I tyto oceli časem korozi 
podléhají, ale v porovnání s bEžnými ocelemi výraznE pomaleji. Jsou schopny odolávat moUské 
vodE, koncentrovaným kyselinám a vzniku okují pUi vysokých teplotách. Korozní odolnost 
oceli je založena na schopnosti pasivace. Tuto schopnost zajiš[uje pUísada chromu, která 
reaguje s kyslíkem pUítomným ve vzduchu a vytváUí ochrannou pasivní vrstvu, která korozi 
zpomaluje. Tato vrstva m]že vzniknout, je-li ve struktuUe více než 11,74 % Cr [2]. Významný 
vliv na obsah chromu má uhlík, který tvoUí s chromem karbidy, pUičemž hrozí lokální pokles 
obsahu chromu pod mezní hodnotu korozivzdornosti [1], [2], [3], [4]. PUesný vztah pro 
minimální množství chromu zahrnující vliv uhlíku je [2] : 
 ガ 系堅 噺  なな┸ばね 髪  なね┸のね ┻ 岷ガ系峅 (1) 
Korozivzdorné oceli je možné použít od -β00 do 600 °C na staticky namáhané dílce. Využití 
je napUíč všemi odvEtvími pr]myslu. Ve strojírenství jsou používány na výrobu lopatek parních 
a vodních turbín, čerpadel a na kryogenní techniku. Mimo strojírenství se s oblibou používají 
napU. v chemickém nebo potravináUském pr]myslu, kde spotUebovávají pUibližnE 45 % veškeré 
produkce. Volba korozivzdorné oceli je obtížná. Její správná funkčnost závisí nejen na 
mechanických vlastnostech, ale i na druhu prostUedí, teplotE a tlaku. Častým problémem pUi 
volbE korozivzdorné oceli jsou rozporuplné požadavky. NapU. musí ocel rovnEž odolávat 
kavitaci. To zavádí požadavek na vysoký obsah uhlíku, ale zároveO je nutné, aby ocel byla 
svaUitelná a bylo možné opravovat vady po odlití. Jedno z možných Uešení je ponechání nízkého 
obsahu uhlíku a pUidání 4 až 6 % niklu [2]. Korozivzdorné oceli musí svými vlastnostmi 
odpovídat požadavk]m z praxe, a proto existuje velké množství značek, které mají chemické 
složení pUesnE navrženy tak, aby splOovaly konkrétní požadavky jednotlivých aplikací. PUesto 
lze jejich vlastnosti do jisté míry porovnat s bEžnými uhlíkovými ocelemi. Oproti nim mají 
vyšší tažnost, pevnost a tvrdost, pevnost za tepla, korozní odolnost a houževnatost za 
kryogenních teplot. PochopitelnE jsou tyto oceli dražší, ale vyšší náklady vyvažuje delší 
životnost [2], [3], [5]. 
Ve spojení s korozivzdornými ocelemi se často mluví o žáruvzdorných ocelích, které 
vykazují vysokou odolnost proti oxidaci a korozi v horkých plynech. Chemické složení je velmi 
podobné korozivzdorným. Jsou legované Cr, Si, Al, Ni. Pracují za teplot nad 600 °C. Zaručují 
odolnost proti chemické korozi, pUijatelné mechanické vlastnosti a svaUitelnost. StejnE jako 
korozivzdorné mohou být namáhány pouze staticky. Používají se na výrobu parních kotl], 
chemických zaUízení a krakování ropy [2], [4]. 
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2 VLIV PTÍTOMNÝCH PRVK¥ 
Legující prvky korozivzdorných ocelí jsou: Cr, Ni, Mn, C, N, Ni, Mo, Cu, Ti, Nb. Každý 
jednotlivý prvek i jejich kombinace spolu s pUítomností nečistot svým zp]sobem ovlivOuje 
výsledné vlastnosti oceli [6]. 
2.1 Chrom 
Je základním a zároveO nejd]ležitEjším prvkem všech korozivzdorných ocelí. TvoUí 
ochrannou pasivní vrstvu díky, které ocel koroduje výraznE pomaleji. PUi pUechodu slitiny do 
pasivního stavu nastává skoková zmEna elektrochemického potenciálu ze záporného na kladný. 
Ocel se stává ušlechtilou a více koroznE odolnou. Se zvyšujícím se obsahem chromu korozní 
odolnost dále roste. Chrom je karbidotvorný a zároveO feritotvorný prvek. Část chromu se 
rozpouští ve feritu a část tvoUí karbidy. Zvyšuje odolnost proti oxidaci za vysokých teplot, 
pevnost a prokalitelnost, pUičemž mírnE klesají deformační charakteristiky [2], [6], [7]. 
2.2 Nikl 
Nikl je austenitotvorný prvek. PUispívá ke zvýšení korozivzdornosti a je vedle chromu 
druhým nejd]ležitEjším prvkem v korozivzdorných ocelích. Není schopen vytvoUit ochrannou 
pasivní vrstvu, ale její tvorbu podporuje a současnE zvyšuje odolnost proti redukčním 
kyselinám. Hlavním d]vodem, proč je pUidáván, je tvorba austenitické struktury. Zvyšuje 
tažnost a houževnatost. Snižuje korozní rychlost. Velmi obtížnE se okysličuje, a proto má 
pozitivní vliv na žáruvzdornost. V precipitačnE vytvrditelných ocelích podporuje vznik 
intermetalických fází, které zvyšují pevnost [1], [2], [4], [6]. 
2.3 Mangan 
Mangan je austenitotvorný prvek s malou difuzní rychlostí. Zvyšuje tvrdost, pevnost a 
houževnatost bez výrazné zmEny tvárnosti. Často se používá v kombinaci s jinými prvky. 
Zvyšuje rozpustnost dusíku a v kombinaci s ním je schopen nahradit drahý nikl. Snižuje sklon 
k praskání svar], zvyšuje prokalitelnost a zhoršuje obrobitelnost. Jeho vliv na rovnováhu feritu 
a austenitu se mEní s teplotou. Za nižších teplot stabilizuje austenit, za vyšších naopak ferit [1], 
[2], [4], [6], [8]. 
2.4 Uhlík 
Uhlík je austenitotvorný prvek, který zvyšuje pevnostní charakteristiky. Spolu s obsahem 
chromu má významný vliv na vznik mezikrystalické koroze. Usazuje se na hranicích zrn 
v bodových poruchách, kde tvoUí s chromem karbidy typu Cr23C6 a odebírá ze svého okolí 
chrom. Vznikají heterogenity a místa ochuzená o chrom ztrácí korozní odolnost. Ve feritických 
ocelích snižuje houževnatost i korozní odolnost. V martenzitických a 
martenziticko-austenitických duplexních ocelích zvyšuje tvrdost a pevnost pUi snížení 
houževnatosti [1], [4], [6], [8], [9]. 
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2.5 Dusík 
Dusík je výrazný austenitotvorný prvek, který zvyšuje pevnost a odolnost proti bodové a 
štErbinové korozi. SpolečnE s manganem je pUidáván jako náhrada za nikl. PodstatnE zvyšuje 
pevnost. V kombinaci s molybdenem zvyšuje odolnost proti lokální korozi. U feritických ocelí 
snižuje houževnatost a korozní odolnost. U martenzitických a martenziticko-austenitických 
duplexních ocelí zvyšuje tvrdost a pevnost, ale snižuje houževnatost [1], [4], [6], [10]. 
2.6 KUemík 
Jedná se o silnE feritotvorný prvek. PlnE se rozpouští ve feritu a zvyšuje jeho pevnost. 
Vyvolává praskavost svar], a proto se často používá v kombinaci s manganem. Zvyšuje 
prokalitelnost a pUi obsazích nad 3 % odstraOuje náchylnost k mezikrystalické korozi. Zvyšuje 
odolnost proti oxidaci za vysokých teplot a za nižších teplot i v silnE oxidačních prostUedích 
[1], [2], [4], [6]. 
2.7 Molybden 
Molybden je feritotvorný a zároveO karbidotvorný prvek. Zvyšuje pevnost a odolnost proti 
korozi témEU ve všech prostUedích, kromE roztok] kyseliny dusičné. Podporuje vylučování 
intermetalických fází a zvyšuje žárupevnost [2], [4], [6]. 
2.8 ME@ 
ME@ je slabší austenitotvorný prvek, který zvyšuje korozní odolnost v koncentrovaných 
roztocích. Používá ve vytvrditelných ocelí, kde je používán k vytvoUení intermetalických fází, 
které zvyšují pevnost [1], [4]. 
2.9 Titan, Niob 
Titan a niob jsou silnE karbidotvorné prvky, které jsou u austenitických ocelí schopny 
zamezit vyloučení karbid] chromu na hranicích zrn pUi tepelném zpracování nebo svaUování. 
Oba mají vyšší afinitu k uhlíku než chrom. Navazují uhlík a tím zabraOují vzniku chemických 
heterogenit. Tento dEj se nazývá stabilizace. Zvyšují mechanické vlastnosti za vysokých teplot 
[1], [4], [6], [10]. 
3 ROZDDLENÍ KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 
3.1 RozdElení dle chemického složení 
Podle chemického složení lze korozivzdorné oceli rozdElit na chromové, chrom-niklové, 
chrom-manganové a chrom-nikl-molybdenové. Tyto skupiny jsou pojmenovány podle 
rozhodujících prvk], které výraznE ovlivOují výsledné vlastnosti. 
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 Chromové  
Obsah chromu se pohybuje v rozmezí od 1β do γ0 %. S rostoucím obsahem chromu roste 
odolnost proti korozi, ocel se stává stabilnEjší a rozšiUuje se oblast jejího použití. Obsahy 
ostatních prvk] obvykle nepUesahují 0,ř % Mn a 0,7 % u Si. S výjimkou korozivzdorných ocelí 
s martenzitickou strukturou jsou všechny nízkouhlíkové. U martenzitických m]že obsah uhlíku 
dosahovat až 1,5 % ovšem ocel musí být stabilizovaná [2], [4].  
 Chrom-niklové  
Chrom-niklové oceli jsou univerzální tUída. Chrom v kombinaci s niklem zaručuje 
oproti chromovým ocelím vyšší korozní odolnost, houževnatost a lepší plastické vlastnosti. 
Obsahují 1β až ββ % Cr a Ř až γŘ % Ni. NEkteré druhy mohou obsahovat dusík pro dosažení 
vyšší pevnosti nebo síru pro lepší obrobitelnost. NejčastEji mají austenitickou strukturu [1], [8].  
 Chrom-manganové 
Protože je nikl drahý, je snaha jej nahradit levnEjšími prvky s co s nejpodobnEjšími 
vlastnostmi. Tyto požadavky splOuje kombinace manganu s dusíkem. Chrom-manganové oceli 
obsahují 10 až 1Ř % Cr, 14 až β5 % Mn, maximálnE 0,0β až 0,0Ř % C a legující dusík pUípadnE 
molybden, mE@ a stabilizující prvky. Oproti chrom-niklovým ocelím mají nižší 
korozivzdornost a žáruvzdornost [1], [2], [8]. 
 Chrom-nikl-molybdenové 
Jedná se stejnE jako u chrom-niklových o universální tUídu. Korozní odolnost je zvýšena 
molybdenem. Obsahují okolo 17 % Cr, 10 až 1γ % Ni a β až γ % Mo. NEkteré druhy obsahují 
dusík, síru a stabilizační prvky [1]. 
3.2 RozdElení dle struktury a mechanických vlastností 
Vliv chemického složení na strukturu korozivzdorné oceli je shrnut v SchaefflerovE diagramu. 
Tento diagram je založen na faktu, že prvky lze rozdElit na austenitotvorné a feritotvorné. 
Austenitotvorné prvky rozšiUují oblast austenitu, zatímco feritotvorné prvky ji  zužují. 
Z feritotvorných prvk] má na strukturu nejvEtší vliv chrom [1], [4]. Podle chromu je skupina 
prvk], zužující oblast austenitu, označována jako chromový ekvivalent. Hodnota tohoto 
ekvivalentu je stanovena rovnicí (2) [4]. 
 系堅勅賃 噺 系堅 髪 警剣 髪 な┸の 鯨件 髪 ど┸の 軽決 髪 の 撃 髪 ぬ 畦健 (2) 
Z prvk], které rozšiUují oblast austenitu, má na strukturu nejvEtší vliv nikl. PodobnE jako u 
chromu je podle nEj označována skupina prvk], která má na strukturu stejný vliv, jako niklový 
ekvivalent. Hodnota tohoto ekvivalentu je stanovena rovnicí (3) [4]. 
 軽件勅賃 噺 軽件 髪 ぬど 系 髪 ど┸ばね 警券 髪 ど┸ぬぬ 系憲 髪 畦 岫軽 伐 ど┸どねの岻 (3) 
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Kde N je konstanta závislá na obsahu dusíku. Vynesením chromového a niklového ekvivalentu 
do grafu získáme Schaeffler]v diagram (Obr. 1 [9]), který na základE chemického složení 
jednoznačnE určuje výslednou strukturu oceli [4], [9]. 
 Martenzitické oceli 
Je to nejmenší skupina korozivzdorných ocelí, protože vznik martenzitické struktury je 
limitován nízkým obsahem koroznE odolných prvk]. PUesto jsou d]ležité pro svoji pevnost, 
tvrdost, houževnatost a korozní odolnost. Obsahují 1β až 18 % Cr, 0,01 až 1,5 % C, dále Si, 
Mn, Mo a Ni. Povolné množství feritu ve struktuUe je β0 % ale jeho pUítomnost snižuje pevnost, 
tvrdost a houževnatost. Martenzitické oceli nejsou vhodné pro svaUování. Jsou ideální na 
skalpely a čepele nož]. Dosažení optimální austenitické struktury podmiOuje vznik 
martenzitické. Feritotvorný chrom, prvek zaručující korozivzdornost, omezuje teploty a složení 
oblasti čistého austenitu v rovnovážném diagramu. Tuto oblast je účelné mít co nejvEtší. Obr. 
3 [9] a Obr. 2 [9] zobrazují transformaci kUivek fázového diagramu Fe-Cr-Cr pUi zvýšení obsahu 
chromu z 12 % na 17 %. Austenitotvorný uhlík Ueší problém pouze omezenE, protože pUi jeho 
vysokém obsahu je snížen efektivní obsah chromu tvorbou karbid] chromu. Rozmanitost 
martenzitických ocelí by tak byla velmi limitovaná. Oblast austenitu je nejlépe rozšíUena 
Obr. 1 Schaeffler]v diagram [9] 
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pUísadou niklu. Martenzitické oceli jsou tedy dEleny na korozivzdorné oceli s niklem a bez niklu 
[2], [4], [8], [9], [11], [12].   
 
A) Martenzitické oceli bez niklu 
Obsah uhlíku m]že vzr]st až na 1,5 %. S množstvím uhlíku vzr]stá obsah chromu na 
17 až 19 %. Oceli s vysokým obsahem uhlíku jsou určeny pro konstrukční díly v chemickém 
pr]myslu s vysokými nároky a také na valivá ložiska a nástrojové oceli. Po zakalení mohou 
dosahovat pevnosti až 1 600 MPa. StUední tUída s obsahem uhlíku 0,5 až 0,6 % a 15 % Cr m]že 
být legována Mo, W a V. Legování zlepšuje odolnost proti rovnomErné a d]lkové korozi. 
Využívají se na výrobu nož] v potravináUském pr]myslu a chirurgii. Základní varianta 
obsahující 0,15 až 0,45 % C a 13 % Cr nachází uplatnEní napU. u součástí čerpadel v pUírodních 
a ménE agresivních podmínkách jako je atmosféra, voda, pára apod. [3], [4]. 
B) Martenzitické oceli s niklem 
Spojují dobré mechanické vlastnosti a zvýšenou korozní odolnost. S pUísadou β až 6 % Ni 
m]že obsah uhlíku klesnout až pod 0,05 %. Austenitotvorný nikl dovoluje zvýšit obsah chromu 
na hranici 1Ř %, aniž by se ve struktuUe objevilo nadmErné množství feritu. Tyto oceli mají 
vyšší pevnost a lepší plastické vlastnosti. Nízký obsah uhlíku a pUísada chromu zajištují 
svaUitelnost a odolnost proti kavitaci. Používají na součásti pUicházející do styku s párou, 
sladkou i slanou vodou napU. na lopatky parních turbín, součásti čerpadel apod. [2], [3], [4], [8]. 
 Feritické oceli 
Feritické oceli jsou slitiny železa, chromu a uhlíku, jejichž struktura je za normálních 
podmínek tvoUena feritem. Obsahují 1γ až γ0 % Cr a maximálnE 0,08 % C. NEkteré druhy 
Obr. 2 Tez fázovým diagramem Fe-Cr-C 
pUi 17 % Cr [9] 
Obr. 3 Tez fázovým diagramem Fe-Cr-C 
pUi 1β % Cr [9] 
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mohou obsahovat Mo, Si, Al, Ti a Nb. Jsou feromagnetické s dobrou tažností a tvárností. 
Vysokoteplotní pevnost je v porovnání s austenitickou korozivzdornou ocelí slabá. Mají 
vysokou korozivzdornost a vysokou žáruvzdornost. Jsou odolné proti korozi pod napEtím 
v roztocích chlorid] a proti bodové a štErbinové korozi. Jsou nevhodné pro silnE znečistEné 
pr]myslové vody a atmosféry. Protože neobsahují nikl jsou cenovE pUijatelné. Nejsou kalitelné. 
Mez pevnosti feritických ocelí dosahuje 550 MPa a mez kluzu 350 MPa. T žnost se pohybuje 
v rozmezí β0 až β5 %. Typické aplikace jsou: sedla ventil], potrubí čerpadel, nádrže a 
kuchyOské nádobí. NejvEtší nevýhodou feritických ocelí je sklon ke kUehkosti za vysokých 
teplot [2], [3], [4], [12], [13]. Rozlišujeme tUi základní mechanismy kUehnutí: kUehnutí po 
ochlazení z vysokých teplot, kUehnutí „475 °C“ a kUehnutí vlivem vyloučení sigma fáze. 
I) KUehnutí po ochlazení z vysokých teplot 
U feritických ocelí dochází po ochlazení z vysokých teplot na pokojovou teplotu ke zmEnE 
rozpustnosti uhlíku ve feritu. PUi ohUevu rozpustnost stoupá a uhlík se z p]vodních karbid] 
rozpouští ve feritu. PUi opEtovném ochlazení uhlík opouští ferit a opEt vytváUí karbidy na 
hranicích zrn. To vede k poklesu houževnatosti. Obzvláš[ náchylné jsou oceli s vysokým 
obsahem chromu, dusíku a kyslíku. Tento mechanismus zkUehnutí je nejzávažnEjší, protože pUi 
tepelném zpracování, svaUování a lití se vysokým teplotám nevyhneme. Zabránit zkUehnutí lze 
stabilizací [8]. 
II) KUehnutí „475 °C“ 
Feritické oceli po nEkolika hodinové výdrži na teplotE γ50 až 550 °C ztrácejí tažnost a 
houževnatost. Hlavní pUíčinou zkUehnutí, označované jako kUehnutí „475 °C“, je tzv stárnutí 
v oblasti nemísitelnosti, která se nachází v systému Fe-Cr pod teplotou 550 °C pUi koncentraci 
1β až řβ % Cr. V této oblasti se ferit rozkládá na chromem bohatý ferit g‘ a na železem bohatý 
ferit g, což zp]sobuje pokles tažnosti a houževnatosti. Jako kUehnutí 475 °C je tento dEj 
označován, protože pUi 475 °C je kUehnutí nejrychlejší. ZkUehnutí nelze zabránit stabilizací, 
naopak titan zkUehnutí podporuje. KUehkost lze pouze zpomalit snížením obsahu dusíku v oceli 
[8], [14], [15]. 
III) KUehnutí vlivem vyloučení sigma fáze 
Sigma Ějě fáze je pomalu vylučující se fáze, pUi zvýšené teplotE v chromových ocelích 
obsahující více než 16 % Cr. KUehnutí vlivem vyloučení sigma fáze u feritických ocelí 
nepUedstavuje zásadní nebezpečí, protože k jejímu vyloučení je tUeba dlouhá výdrž. TádovE sta 
hodin. Nebezpečí vzniká pouze pUi dlouhodobém využití pUi teplotách 500 až Ř00 °C [8], [14]. 
 Superferitické oceli 
Superferity patUí do skupiny feritických ocelí a vyznačují se velmi čistou feritickou 
strukturou. Obsahují β5 až βř % chromu s nízkým obsahem intersticiálních prvk] C a N, jejichž 
obsah činí maximálnE 0,01 %. Obvykle jsou stabilizovány Ti a Nb a mohou být modifikovány 
až 4 % molybdenu. Tyto oceli jsou strukturnE jednoduché, dobUe svaUitelné, tvárné s vysokými 
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pevnostními hodnotami a vrubovou houževnatostí. Používají se na výmEníkové trubky a tam, 
kde ocel pUichází do styku s vodou obsahující chloridy. V prostUedí oxidačních a organických 
kyselin, zaUízení na odsolování moUské vody, odsiUovací zaUízení aj. Poslední dobou jsou 
nahrazovány duplexními ocelemi [2], [3], [8]. 
 ůustenitické oceli 
Austenitické korozivzdorné oceli tvoUí nejvEtší skupinu korozivzdorných ocelí. Obsahují 
16 až β5 % Cr, 7 až 20 % Ni a max. 0,25 % C. Vyvážený obsah prvk] zaručuje, že austenitická 
struktura z]stává stabilní i za pokojové teploty. Oproti feritickým a martenzitickým ocelím mají 
lepší korozní odolnost, kterou je možné zvýšit zvýšením obsahu Cr, Ni a legováním Mo, Cu a 
Si. Jsou houževnaté s výbornou plasticitou. Tažnost dosahuje 40 až 50 %. Pevnostní 
charakteristiky jsou nižší. Mez pevnosti se pohybuje od 550 do 650 MPa s mezí kluzu od 
175 do 250 MPa. Zvýšení pevnostních charakteristik je možné pomocí deformace za studena, 
vyloučením precipitát] nebo pomocí substitučních atom]. Používány jsou od kryogenních 
teplot až po 1γ00 °C. Jsou paramagnetické, obtížnE obrobitelné, špatnE vedou teplo a 
neodolávají koroznímu praskání pod napEtím. ZaručenE svaUitelné jsou pUi obsahu uhlíku 
pod 0,03 %, což je hranice rozpustnosti uhlíku v austenitu. Pokud je ve struktuUe vEtší množství 
uhlíku, pUebytečný uhlík tvoUí v tepelnE ovlivnEné zónE karbidy a hrozí lokální pokles obsahu 
chromu pod mezní hranici 11,7 % s nebezpečím vzniku mezikrystalické koroze. V porovnání s 
feritickými jsou ménE odolné proti cyklické oxidaci, protože mají vyšší koeficient roztažnosti. 
Roztažnost má tendenci narušit soudržnost ochranné oxidační vrstvy. Jsou náchylné na únavu. 
Kritická hodnota dosahuje pUibližnE γ0 % meze pevnosti. V kombinaci s vysokým koeficientem 
roztažnosti je obzvláštE nebezpečný creep [3], [4], [8], [9], [12], [14]. 
Korozivzdorné austenitické oceli nacházejí uplatnEní v chemickém, potravináUském, 
farmaceutickém a energetickém pr]myslu. Používají se pro výrobu kuchyOských potUeb, v 
dopravE a ve velkém množství i v architektuUe a stavebnictví. Jsou nejpoužívanEjší, protože 
poskytují kombinaci dobré korozní odolnosti s výbornými mechanickými vlastnostmi [3], [9]. 
 Austeniticko-feritické duplexní oceli 
Austeniticko-feritické korozivzdorné oceli, jejichž struktura za pokojové teploty obsahuje 
pUibližnE stejné množství feritu a austenitu, jsou označovány jako duplexní oceli. Obvyklé 
obsahy legujících prvk] jsou 1Ř až β7 % Cr, 5 až 7 % Ni a β až 4 % Mo. Struktura nabízí 
zajímavou kombinaci mechanických vlastností a korozní odolnosti. Pevnost a korozní odolnost 
pochází z feritu, zatímco austenit zvyšuje tažnost a odolnost proti rovnomErné korozi. Ostr]vky 
austenitu jsou uzavUené ve feritické matrici. Díky absenci kontinuální austenitické fáze jsou 
duplexní oceli odolné proti koroznímu praskáni pod napEtím. Trhliny šíUící se austenitem jsou 
zastaveny feritickou fází. Mez kluzu dosahuje 420 až 5γ0 MPa pUi tažnosti β0 %. Vysokých 
pevností je dosahováno zjemnEním zrna dvoufázové struktury, tváUením za studena nebo 
legováním dusíkem. Strukturní zmEny probíhají vždy jen ve feritu, zatímco austenit není 
dotčen. Jsou dobUe svaUitelné. V porovnání s austenitickými ocelemi jsou pevnEjší pUi stejné 
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korozní odolnosti. Lépe odolávají mezikrystalické a d]lkové korozi. Používají se tam, kde 
austenitické oceli nezaručují bezpečný provoz [3], [4], [8], [9], [15]. Moderní duplexní oceli, 
lze rozdElit do tUech skupin (Tab. 1 [16]). 
Tab. 1 Základní skupiny duplexních ocelí a jejich chemické složení [16] 
Typ Cr (%) Ni (%) Mo (%) N (%) PREN/W 
Lean duplex 20 - 24 1 - 5 0,1 - 0,3 0,1 - 0,22 <30 
Sデ;ﾐS;ヴSﾐｹ S┌ヮﾉW┝ 21 - 23 4,5 - 6 2,5 - 3,5 0,1 - 0,22 ンヰ ;┥ ヴヰ 
Superduplex 24 - 29 4,5 - 8 2,7 - 4,5 0,1 - 0,35 >40 
BEhem využívání a technologického zpracování jsou duplexní oceli často vystaveny 
p]sobení vysokých teplot, pUi kterých hrozí vyloučení intermetalických fází. NejznámEjší je 
sigma Ějě fáze. K jejímu vyloučení stačí nEkolik minut. Výskyt intermetalických fází je spojen 
se zmEnou transkrystalického lomu na interkrystalický a ochuzením matrice o legující prvky. 
Nejvíce je snížen chrom a molybden, čímž dochází ke ztrátE tažnosti, houževnatosti a korozní 
odolnosti [8], [15], [17], [18]. 
 Feriticko-martenzitické duplexní oceli 
Feriticko-martenzitické duplexní oceli jsou korozivzdorné oceli, u kterých dochází pUi 
ohUevu nad ř00 °C k částečné austenitizaci. Po zakalení je struktura tvoUena feritem a 
martenzitem. Obvyklé obsahy prvk] jsou 12 až 1Ř % Cr a 0,1 až 0,25 % C. Dále obsahují 
Mn, Si a Ni. Princip vzniku je zUejmý z obr. 2 [9] a Obr. 2 [9]. Maximální rozpustnost uhlíku 
ve feritu je 0,05 %. PUebytečný uhlík se vylučuje jako kUehký karbid ĚFe,Crě23C6. Výsledná 
struktura je tedy tvoUena pUibližnE β0 % feritu, zbytek je martenzit a karbidy. Mez kluzu se 
pohybuje od 850 do 900 MPa, pevnost pUevyšuje 1000 MPa pUi tažnosti 10 %. DobUe odolávají 
korozi v prostUedích obsahující síru a její sloučeniny. Jsou vhodné pro vodíkovou atmosféru. 
Neodolávají vanadové korozi a nejsou vhodné pro nauhličující prostUedí [2], [8]. 
 Vytvrditelné 
Do tohoto druhu korozivzdorných ocelí se kromE bEžných legujících prvk] pUidává mE@ 
nebo hliník. PUídavek tEchto legur vede ke vzniku precipitát], které zvyšují pevnost 
korozivzdorných ocelí tak, že v nEkterých pUípadech mohou být pevnEjší než martenzitické. 
Jsou vhodné pro svaUování. Dosahují dobré korozní odolnosti pUi zvýšené teplotE a v porovnání 
s martenzitickými mají lepší tažnost. Mohou být dodávány v pUedzpracovaném stavu, 
ze kterého je lze snadno tepelnE zpracovat za nízkých teplot, nebo zvýšit jejich pevnost 
pUirozeným stárnutím. Hlavní výhodou je možnost obrábEní v mEkkém stavu [3], [4], [11]. 
Používají se tam, kde součásti potUebují vysokou pevnost, odolnost proti vysokým teplotám 
a dobrou korozní odolnost. BEžnE jsou používány na ozubená kola, šrouby a komponenty 
letadel. P]sobením slaného nebo sirného prostUedí mohou být poškozeny. Nedosahují dobrých 
estetických vlastností [11]. 
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A) Oceli legované mEdí 
Výsledná struktura ocelí legovaných mEdí je martenzitická. Vytvrzení probíhá pUi 
400 až 500 °C, kdy vznikají precipitáty Ni3Nb a Ni3Cu, které zvyšují pevnost na 
1300 až 1500 MPa. Používají se na namáhané dílce v letectví, kosmonautice, lodním pr]myslu 
a pro výrobu nástroj] na zpracování polymer] [3], [4]. 
B) Oceli legované hliníkem 
Struktura ocelí legovaných hliníkem je zcela nebo částečnE austenitická. Vytvrzení probíhá 
za stejných teplot jako u ocelí legovaných mEdí za vzniku intermetalické fáze Ni3Al . Mez kluzu 
dosahuje hodnot 1250 MPa a pevnosti 1400 MPa. Používají se jako lopatky parních turbín a v 
jaderné energetice [3]. 
4 PTEHLED TEPELNÉHO ZPRůCOVÁNÍ KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ 
Tepelné zpracování korozivzdorných ocelí je velmi náročný proces. Hlavním cílem je 
obnovit korozní odolnost, jejíž úroveO byla narušena pUedchozím zpracováním. V pr]bEhu 
tepelného zpracování dochází ke zmEnE fyzikálních a mechanických vlastnosti a ke snížení 
míry vnitUního napEtí. Výsledek závisí na teplotE, výdrži, rychlosti ohUevu a ochlazení a na 
druhu atmosféry. Legující prvky mohou být pUi vysokých teplotách termodynamicky nestabilní 
a mohou vznikat nežádoucí fáze. Ocel m]že reagovat s prostUedím a mEnit tak své chemické 
složení na povrchu. Nesprávné tepelné zpracování m]že mít negativní dopad na mechanické 
vlastnosti a korozní odolnost oceli. Tepelné zpracování musí být provádEno Uízeným zp]sobem 
[9], [14], [19].  
4.1 Tepelné zpracování martenzitických korozivzdorných ocelí 
Maximální pevnost a tvrdost tepelnE zpracovaných martenzitických ocelí je, stejnE jako u 
obyčejných uhlíkových ocelí, závislá na obsahu uhlíku. Hlavní rozdíl je ve vysokém obsahu 
legur, které natolik zpomalují transformační proces, že je postačující chlazení na vzduchu nebo 
v oleji. Martenzitické oceli jsou na tepelné zpracování oproti uhlíkovým ocelím citlivEjší. 
Znehodnocení vinou tepelného zpracování je u nich časté. Kv]li počáteční vysoké cenE a 
vysokým náklad]m na zpracování jsou výhodné pouze na součástky, u kterých je požadovaná 
vysoká korozní odolnost. Postupy, které je tUeba dodržovat pUi kvalitní tepelné úpravE zahrnují 
pUedehUev, austenitizaci, kalení a popouštEní [14], [20]. 
 PUedehUev 
Martenzitické oceli jsou v pr]bEhu tepelného zpracování zahUívány na vysoké teploty, ze 
kterých jsou prudce ochlazeny. Oproti uhlíkovým ocelím mají nižší tepelnou vodivost. Vlivem 
vysokého teplotního gradientu a vysoké míry vnitUního napEtí v pr]bEhu ochlazování dochází 
k praskání.  K potlačení tohoto problému je doporučován pUedehUev 550 až Ř00 °C [20]. 
PUedehUev je Uazen u součástí obsahující tenké stEny, komponent s ostrými hranami, u 
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obrobených součástí s hlubokými Uezy, komponent tváUených za studena a součástí, které již 
byly jednou tepelnE zpracovány [14], [19], [20]. 
 Austenitizace 
Rozsah austenitizačních teplot je od řβ5 do 1065 °C [20]. Tvrdost a korozní odolnost roste 
s austenitizační teplotou pUibližnE do řŘ0 °C. Poté tvrdost klesá, protože vysoké teploty zvyšují 
množství zbytkového austenitu. Výdrž na teplotách reprezentuje kompromis mezi snahou o 
dosažení maximální pevnosti a korozní odolnosti. Pro součásti s tlouš[kou nad 1β mm je 
doporučená výdrž γ0 až 60 minut. Dvojnásobná výdrž se doporučuje pro součásti již jednou 
kalené nebo izotermicky žíhané [8], [14], [20]. 
 Kalení 
Za vysokých teplot je stabilní strukturou austenit. PUi velmi pomalém ochlazování na 
pokojovou teplotu získáme strukturu tvoUenou smEsí feritu a karbid]. Sklon k tvorbE martenzitu 
vlivem rychlosti ochlazování je u tEchto ocelí podle Obr. 4 [20] mnohem vyšší. 
Obr. 4 Transformační diagram kontinuálního chlazení oceli AISI 410 [20] 
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Pro vznik martenzitu postačuje chlazení na vzduchu nebo v oleji. Kalení v oleji zaručuje 
maximální korozní odolnost a tažnost u všech druhu slitin a je obecnE upUednostOováno. Kalení 
na vzduchu je vhodné pro rozmErné součástí, u kterých hrozí praskání a distorzní znehodnocení 
vlivem prudkého ochlazení. Tyto oceli jsou tzv. samokalitelné. U nEkterých slitin však m]že 
nastat snížení korozní odolnosti vlivem pomalého ochlazováním na vzduchu v rozmezí teplot 
870 až 5γŘ °C. V rozmezí tEchto teplot mohou precipitovat na hranicích zrn karbidy snižující 
korozivzdornost. PUi kalení v oleji tento problém nenastává. Kalí se vždy v celém objemu. 
Nelze kalit pouze funkční části, tak jak je tomu u bEžných uhlíkových ocelí. Nezakalená části 
by byla ménE koroznE odolná [8], [14], [20]. 
 PopouštEní 
Zakalený materiál obsahuje velké množství zbytkové austenitu, a proto jsou po kalení Uazeny 
dva nebo více popouštEcích cykl]. Oceli s vyšším obsahem uhlíku, nástrojového charakteru, 
jsou popouštEny na teplotu β00 °C, pUičemž je zachována tvrdost a je sníženo vnitUní napEtí. 
Konstrukční oceli s nízkým obsahem uhlíku jsou popouštEny nad teplotu 600 °C, kde dochází 
k obnovení houževnatosti. Nikdy se nepopouští do oblasti teplot 400 až 600 °C, kde nastává 
r]st kUehkost a snížení korozní odolnosti [4], [8], [14], [20]. Vliv popouštEcích teplot na 
mechanické vlastnosti martenzitických ocelí zobrazuje Obr. 5 [20]. 
 
Obr. 5 Vliv popouštEcí teploty na mechanické vlastnosti martenzitických ocelí [20] 
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4.2 Tepelné zpracování feritických korozivzdorných ocelí 
U feritických korozivzdorných ocelí je provádEno pouze rozpouštEcí žíhání. Teploty jsou 
voleny s ohledem na typ oceli. Teploty starších druh] s vysokým obsahem uhlíku a chromu 
jsou 705 až 7ř0 °C. Teploty moderních feritických ocelí s obsahem uhlíku a dusíku pod 0,0β % 
jsou ř55 až 1010 °C [20]. Účelem tepelného zpracování je snížení vnitUního napEtí zp]sobené 
pUedchozím technologickým zpracováním a získání homogenní struktury eliminováním 
transformačních produkt]. Dosahuje se minimální tvrdosti, vysoké tažnosti a korozní odolnosti. 
Superferitické oceli je nutné chladit vodou, aby nenastalo kUehnutí vlivem teploty 475 °C [14], 
[20]. 
4.3 Tepelné zpracování austenitických korozivzdorných ocelí 
Austenitické oceli je tUeba pro účely tepelného zpracování rozdElit na nestabilizované, 
stabilizované a nízkouhlíkové. Každá skupina má odlišné chemické složení, které hraje zásadní 
roli pUi zp]sobu tepelného zpracování. PUi tepelném zpracování všech skupin je nutné brát ohled 
na vysokou tepelnou roztažnost, která je v porovnání s bEžnou uhlíkovou ocelí až o 50 % vEtší. 
Austenitické korozivzdorné oceli se pouze žíhají a není je možné kalit. Pevnost lze zvýšit 
tváUením za studena [14], [19], [20]. 
 RozpouštEcí žíhání 
RozpouštEcí žíhání je nejčastEjší tepelné zpracování austenitických ocelí. V pr]bEhu žíhání 
jsou rozpouštEny fáze, které precipitovaly v pr]bEhu pUedcházejícího termomechanického 
zpracování, obzvláštE chromem bohaté karbidy, které precipitují na hranicích zrn v rozmezí 
teplot 450 až ř00 °C. Žíhací teploty jsou voleny v dostatečné vzdálenosti od tEchto teplot. U 
nestabilizovaných austenitických ocelí je rozsahu teplot 1010 až 1120 °C [20]. Stabilizované 
oceli jsou náchylnEjší na sekundární rekrystalizaci a r]st zrna. Rozsah teplot musí být nižší, a 
to mezi ř55 a 1065 °C [20]. Výdrž je volena s ohledem na hrubnutí austenitického zrna. 
Ochlazuje se vysokou rychlostí, aby nedošlo k opEtovnému vyloučení karbid]. Žíhání zajiš[uje 
maximální tažnost, korozní odolnost a snížení tvrdosti. S ohledem na rozmEry výrobku je tUeba 
správnE zvolit ochlazovací médium, aby nedošlo ke zmEnE tvaru. Používaná je voda nebo proud 
vzduchu. Malé výrobky, u kterých je nebezpečí zmEny tvaru vEtší, jsou chlazeny na vzduchu. 
Pokud ochlazení na vzduchu není dostatečnE rychlé, aby zamezilo precipitaci karbid], není 
dosaženo maximální korozní odolnosti a je tUeba použít stabilizovaný druh oceli. Na druhou 
stranu pUíliš rychlým ochlazením vznikají vnitUní zbytková napEtí, která zvyšují náchylnost ke 
korozi pod napEtím. Koroze pod napEtím je v porovnání s mezikrystalickou korozí mnohem 
nebezpečnEjší. Pokud není možné zvolit stabilizovaný nebo nízkouhlíkový druh oceli, je lepší, 
aby v materiálu bylo malé množství mezikrystalické koroze než selhání materiálu bEhem 
nEkolika týdn] vlivem koroze pod napEtím. Uvolnit vnitUní napEtí lze pUi teplotách 
425 až 550 °C, kde precipitace karbid] je velmi pomalá. Nedochází k uvolnEní veškerého 
napEtí, ale je výraznE sníženo riziko koroze pod napEtím [8], [14], [20]. 
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 Stabilizační žíhání 
Stabilizační žíhání je určeno pro stabilizované austenitické oceli k dosažení maximální 
mezikrystalické korozní odolnosti. V pr]bEhu rozpouštEcího žíhání dochází u stabilizovaných 
ocelí k navázání uhlíku na titan nebo niob. Ne vždy dojde k vyvázání všech atom] uhlíku a 
malé množství m]že z]stat v tuhém roztoku. Tehdy ocel není zcela odolná proti 
mezikrystalické korozi, protože i za nízkých teplot mohou velmi pomalu precipitovat 
sekundární karbidy. Pro dosažení maximální korozní odolnosti je zaUazováno stabilizační 
žíhání, které spočívá v 5 hodinové výdrži na teplotách Ř15 až ř00 °C [20]. Chromem bohatý 
karbid typu M23C6 je nahrazen ménE nebezpečným typem MC [14], [20]. 
KromE stabilizovaných ocelí jsou stabilizačnE žíhány i nízkouhlíkové oceli. Ty leží 
z pohledu precipitace nebezpečných karbid] mezi stabilizovanými a nestabilizovanými. Nízký 
obsah uhlíku, maximálnE 0,0γ %, je udržován na takové úrovni, aby množství vyloučených 
karbid] bylo bezpečné. Stabilizační žíhání pUi ŘŘ5 °C po dobu β hodin zvyšuje korozní 
odolnost. Následuje žíhání ke snížení vnitUního napEtí pUi teplotE 675 °C. Nízkouhlíkové oceli 
mohou být vystaveny teplotám 400 až Ř00 °C po dobu β hodin bez nebezpečí vzniku 
mezikrystalické koroze. Dlouhodobé p]sobení tEchto teplot není pUípustné, nebo[ oceli nejsou 
zcela odolné proti vyloučení karbid] [14], [19]. 
4.4 Tepelné zpracování duplexních korozivzdorných ocelí 
Tepelné zpracování duplexních ocelí je kombinací tepelného zpracování jednotlivých 
strukturních fází. Hlavním druhem je rozpouštEcí žíhání. Teploty jsou pr]mErnou hodnotou 
žíhacích teplot austenitu a feritu [9], [20]. Vhodné teploty v závislosti na chemickém složení 
uvádí tabulka Tab. 2 [9].  Žíháním je dosaženo [9]:  
• obnovení deformované struktury v d]sledku tváUení za studena, 
• obnovení objemového podílu obou fází, 
• obnovení chemické rovnováhy mezi austenitem a feritem, 
• rozpuštEní nežádoucích intermetalických fází. 
  Doba výdrže je volena podle feritu, ve kterém je vyšší difusní rychlost prvk] a jsou do nEj 
soustUedEny precipitační dEje. Ochlazení je rychlé, zpravidla vodou. Obsah dusíku výraznE 
zvyšuje efektivitu tepelného zpracování, protože má vysokou difusní rychlost, zpomaluje vznik 
intermetalických fází a podporuje chemickou rovnováhu austenitu a feritu, brání precipitaci 
sekundárního austenitu a neváže na sebe karbidy. ZpevnEní duplexní ocelí nelze provést pomocí 
tepelného zpracování, ale pouze tváUením za studena, zjemnEním zrna nebo zpevnEním tuhého 
roztoku. Duplexní oceli mohou být žíhány ke snížení vnitUního napEtí, ale teploty nesmí 
pUekročit teplotu γ50 °C [8], [9], [20]. 
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Tab. 2 Doporučené teploty rozpouštEcího žíhání duplexních ocelí [9] 
Složení (%) Teploty (°C) 
Cr + Mo < 23 1010 − 1100 
Cr + Mo < 26 1040 − 1100 
Cr + Mo > 26 1050 − 1150 
5 STRUKTURND-MECHůNICKÉ ů TECHNOLOGICKÉ VLůSTNOSTI DUPLEXNÍCH 
KOROZIVZDORNÝCH OCELÍ  
5.1 Druhy a značení duplexních ocelí podle norem 
NapUíč Evropou existuje Uada norem a systému značení. Pro volný pohyb zboží mezi 
evropskými státy bylo nezbytné tento systém sjednotit.  Evropská norma ČSN EN 100β7−1 
zavádí základní symboly pro značení ocelí, které označuje oceli podle kritéria použití a 
mechanických nebo fyzikálních vlastností a podle chemického složení. Značení je kombinací 
písmen a číslic. Norma ČSN EN 100β7−β zavádí systém číselného označování.  
PodobnE jako v EvropE, tak i v USA existují společnosti značící oceli odlišným zp]sobem. 
I zde je snaha o sjednocení, avšak systém není zdaleka tak propracovaný jako v EvropE. 
NejznámEjší americké systémy značení materiál] jsou ASTM, SAE/AISI a UNS.  
 Značení duplexních ocelí dle ČSN EN 10027 
Duplexní ocelí jsou značeny dle normy ČSN EN 100β7-1 podle chemického složení. 
Značení má formát [10]: 
X nnn aaa n-n an 
Písmeno X značí, že minimálnE jeden legující prvek má vyšší obsah než 5 %, což je u 
korozivzdorných ocelí splnEno vždy. Písmena nnn značí stonásobek stUední hodnoty uhlíku, 
aaa jsou chemické značky legujících prvk] charakterizující ocel, n-n odpovídají stUednímu 
obsahu pUíslušných prvk] zaokrouhlených na nejbližší vyšší číslo, a je pUídavný symbol, který 
specifikuje chemickou značku prvku, jehož rozmezí je od 0,β % do 1 %. V pUípadE, že je obsah 
jiný je specifikován značkou n, která udává desetinásobek stUedního obsahu toho prvku [10]. 
PUíklad uvádí Obr. 6Obr. 6 [10]. 
Obr. 6 PUíklad značení duplexní oceli dle chemického složení [10]. 
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Podle normy ČSN EN 100β7-2 lze duplexní oceli značit pomocí číselného systému. Základní 
schéma značky je zobrazeno na Obr. 7 [21]. 
První číslice následovaná tečkou udává hlavní skupinu materiálu. U oceli je toto číslo vždy 
jedna. Následující dvojčíslí udává číslo skupiny materiálu. Duplexní oceli spadají do skupin 
43, 44 a 45. Skupina 43 jsou korozivzdorné oceli s více než β,5 % Ni ale bez Mo, Nb a Ti. 
Skupina 44 jsou korozivzdorné oceli s více než β,5 % Ni a Mo, ale bez Nb a Ti a skupina 45 
jsou korozivzdorné oceli se zvláštními pUísadami [21]. V Tab. 3 [4] jsou uvedeny značky bEžnE 
používaných duplexních ocelí a jejich chemické složení. 
 Značení duplexních ocelí dle amerických norem  
A) ASTM 
Americká norma ASTM zavadí systém označování kovových materiál], který se skládá z 
písmene A, značící železný materiál, následovaný libovolným poUadovým číslem, bez jakékoliv 
návaznosti na vlastnosti materiálu. Značka specifikuje pouze fakt, že jde o železný materiál. 
Neklasifikuje, zda jde o uhlíkovou ocel, ocel na odlitky, legovanou ocel, nástrojovou nebo 
korozivzdornou ocel. PUídavné symboly udávají informace administrativního charakteru [22]. 
Duplexní ocelí nejsou z tohoto zp]sobu značení rozeznatelné. Zájemce musí vyhledat 
pUíslušné označení a detailní parametry oceli studovat pUímo z normy. PUíklady norem 
duplexních ocelí jsou AŘř0, AŘ15, A182, A479 [22]. 
  
Tab. 3 Označení bEžnE používaných duplexních ocelí a jejich chemické složení [4] 
Obr. 7 Systém značení ocelí dle číselného systému [21] 
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B)  SAE/AI  
 Norma používá pro značení ocelí čtyUčíslicový systém. První dvojčíslí určuje hlavní legující 
prvek a jeho obsah, podle tabulky dostupné v normE. Druhé dvojčíslí určuje stonásobek obsahu 
uhlíku [22]. Pro korozivzdorné oceli je používán speciální tUíčíselný systém, který je klasifikuje 
do tzv. sérii [23]. 
• Série β00 chrom-hoUčíkové austenitické oceli 
• Série γ00 chrom-niklové austenitické oceli  
• Série 400 vysoce chromové feritické a martenzitické oceli 
• Série 500 žáruvzdorné oceli 
• Série 600 precipitačnE vytvrditelné 
Norma nemá speciální sérii duplexních ocelí. Proto není pro označování tEchto ocelí vhodná 
a nepoužívá se.  
C) UNS 
UNS je alfanumerický systém značení obsahující písmeno následované pEti číslicemi. 
Klasifikuje chemické složení oceli. Nejedná se o normu. Korozivzdorné oceli jsou označeny 
písmenem S. Následující číslo tUí číslice korespondují se značením SAE. Poslední dvojčíslí 
určuje poUadové číslo oceli [22], [23]. 
Značení duplexních ocelí tímto systémem je pomErnE rozšíUené. Jsou to napU. Sγ1ŘŘ0γ, 
S32205, S32750, S32101, S32900 [22]. 
5.2 Popis strukturních parametr] 
Duplexní oceli jsou charakteristické dvoufázovou strukturou, která je tvoUena ostr]vky 
austenitu uložených ve feritické matrici. Na Obr. 8 [24] je zobrazen Uez ternárním fázovým 
diagramem Fe-Cr-Ni pUi 68 % Fe. Z diagramu je zUejmé, že tavenina krystalizuje jako ferit, 
jehož část pUi peritektické reakci reaguje s taveninou za vzniku austenitu a vytváUí dvoufázovou 
duplexní strukturu. Šedý pás zvýrazOuje vliv dusíku, který udržuje konstantní pomEr 
austenit/ferit za vyšších teplot. Duplexní struktura pUi teplotách pod 1000 °C podléhá r]zným 
fázovým transformacím. Mohou vznikat karbidy, nitridy a kUehké intermetalické fáze jako jsou: 
sigma (j) fáze, chi (ぬ) fáze, Lavesova fáze, chromem bohatý ferit (g’) a jiné, které mají 
nepUíznivý účinek na výsledné vlastnosti materiálu [4], [9], [25], [26], [27], [28].  
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 Karbidy chromu 
Vzhledem k vysoké mobilitE uhlíku, karbidy typu M23C6 precipitují dUíve než jakékoliv jiné 
fáze. Precipitace nastává po krátké expozici pUi teplotách 700 až ř00 °C a také pUi dlouhé 
expozici za teplot 550 až 700 °C. Karbidy jsou vylučovány pUednostnE na rozhraní ferit/austenit 
s následným r]stem smErem do feritu. Karbidy vážou chrom ze svého okolí [25], [27]. Vzniká 
chromem ochuzená oblast, která transformuje na austenit. Reakci lze popsat následující 
rovnicí (4) [27]: 
 げ 蝦  警態戴系滞 髪  紘態  (4) 
 
Vlivem precipitace dochází k posunu mezifázového rozhraní. Mechanismus vzniku a 
migrace rozhraní je zobrazena na Obr. 9 [27].  
Obr. 8 Fázový diagram 6Ř%Fe-Cr-Ni znázorOující metalurgické chování duplexní oceli [24] 
Obr. 9 Schéma mikrostrukturního vývoje lamelární precipitace karbid] M23C6 [27] 
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 Nitridy chromu 
Nitridy chromu (Cr2N, CrN) precipitují paralelnE s karbidy chromu, po ochlazení 
z vysokých teplot v pr]bEhu technologického zpracování napU. po svaUování. PUi teplotách nad 
1000 °C je dusík kompletnE rozpuštEn ve feritu. PUi poklesu teploty rozpustnost klesá a ferit se 
stává pUesyceným dusíkem. V rozmezí teplot 700 až ř00 °C dochází k vylučování austenitu ve 
tvaru Windmanstättenovy struktury obklopené nitridy chromu typu Cr2N nebo CrN. CelkovE 
dochází k znehodnocení mechanických a korozních vlastností [25], [27], [28]. 
 Sigma fáze 
Sigma (j) fáze je tvrdá, nemagnetická intermetalická sloučenina bohatá na chrom a 
molybden. Objevuje se v rozmezí teplot 600 až 1000 °C. Krystalizuje v tetragonální soustavE a 
vyskytuje se ve slitinách kov] s rozdílem atomových polomEr] menším než 8 %, z nichž jeden 
má krystalickou mUížku FCC a druhý BCC. Snižuje houževnatost, tažnost, korozní odolnost, 
zvyšuje tvrdost a mEní druh lomu z transkrystalického na interkrystalický. Vliv strukturních 
transformací na mechanické vlastnosti je zobrazen na Obr. 10 [25]. Drastické snížení 
mechanických a korozních vlastností je zp]sobeno hromadEním Mo a Cr v sigma fázi, která 
s rostoucí teplotou zvEtšuje sv]j mUížkový parametr a chrom s molybdenem difundují z feritu 
do sigma fáze. ZároveO ferit ochuzený o feritotvorné prvky transformuje na austenit. Obsah 
chromu ve feritu je snížen jen mírnE, ale pokles molybdenu je výrazný. Z toho vyplývá pokles 
mechanických vlastností a snížení korozní odolnosti [8], [15], [18], [27], [28], [29]. Celou 
reakci lze popsat rovnicí (5), [27], [28]. 
 げ 蝦  ぐ匝 髪  ぴ  (5) 
  
Obr. 10 Vliv strukturních transformací na mechanické vlastnosti. A% - obsah austenitu, 
KCV- vrubová houževnatost ĚJ.cm-2ě, HV5 tvrdost podle Vickerse pUi zatížení 5 kg [25] 
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Zárodky nukleují na rozhraních ferit/austenit s následným r]stem smErem do feritu. Ferit má 
v porovnání s austenitem výraznE vyšší difusní rychlost. Sigma fáze obsahuje feritotvorné 
prvky a roste do feritu, dokud jej zcela nevyčerpá [15], [27], [28], Schematické zobrazení 
mikrostrukturního vývoje pUi r]stu sigma fáze je zobrazeno na Obr. 11 [29]. Nukleace také 
m]že nastat na rozhraní ferit/ferit, kde se sigma fáze vylučuje pUímou reakcí z feritu podle 
rovnice (6) [27]. 
 げ 蝦 ぴ  (6) 
Tendence vylučování sigma fáze je mnohem vyšší pUi ohUevu než pUi ochlazování, což je 
významné pro praxi, kde se vysokým teplotám pUi technologickém zpracování nevyhneme [28].  
 Chi fáze 
Chi (ぬ) fáze je termodynamicky nestabilní fáze s tEsnE uspoUádanou mUížkou, která je 
spojená s negativním účinkem na korozní a mechanické vlastnosti. Objevuje se pouze 
v systémech Fe-Cr-Mo, Fe-Cr-Ni-Mo a Fe-Cr-Ni-Ti.  V porovnání se sigma fází je bohatší na 
molybden a chudší na chrom. Vznik je podmínEn minimálním množstvím molybdenu, které 
činí β %.  Chi fáze se vyskytuje v menším množství, podobnE jako sigma fáze, za teplot 700 až 
ř00 °C na rozhraní ferit/austenit a ferit/ferit [17], [18], [25], [27] [28]. Mechanismus vzniku je 
zobrazen na Obr. 12 [28]. Chi fáze pUedchází vzniku sigma fáze, následuje společná koexistence 
obou fází s postupným r]stem sigma fáze na úkor chi fáze [28], [27]. 
Obr. 11 Mikrostrukturní vývoj r]stu sigma fáze [29] 
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 Chromem bohatý ferit 
Duplexní oceli jsou stejnE jako feritické náchylné na zkUehnutí pUi vystavEní teplotám okolo 
475 °C. Hlavní pUíčinou je spinodální rozpad feritu v rozsahu teplot γ00 až 550 °C, pUi kterém 
se ferit rozkládá na chromem bohatý ferit Ěg’ě a na železem bohatý ferit (gě [15]. Precipitáty 
chromem bohatého feritu (g’) jsou malé s vysokou odolností proti hrubnutí, a to i pUi dlouhé 
výdrži. PUítomnost této fáze zvyšuje tvrdost, mez kluzu a mez pevnosti, zatímco radikálnE 
snižuje tažnost, vrubovou houževnatost a korozní odolnost.  PUítomnost fáze brání pohybu 
dislokací po všech skluzových systému, které BCC struktura nabízí, a omezuje pohyb do 
nEkolika pUímých skluzových rovin. NEkteré studie dokonce poukazují, že v nEkterých 
pUípadech je pohyb dislokací natolik omezen, že je deformace pUenášena dvojčatEním [8], [14], 
[15], [27], [28]. 
 Sekundární austenit 
Sekundární austenit (け2) se vylučuje z feritu v závislosti na teplotE r]znými mechanismy. PUi 
vysokých teplotách 700 až ř00 °C vzniká sekundární austenit pomocí eutektoidní reakce 
rovnice (5) [28]. Z delta feritu precipituje sigma fáze, která odebírá z matrice Cr a Mo. V matrici 
ochuzené o feritotvorné prvky dominuje Ni a dochází k pUemEnE feritu na austenit. Výsledkem 
je eutektoidní struktura sigma fáze a sekundárního austenitu ve výchozích feritických zrnech. 
PUi o nEco nižších teplotách 650 až Ř00 °C vzniká Windmanstatten]v austenit difusním 
mechanismem. Obsahuje mnohem více Ni než feritická matrice a ménE Cr a N než primární 
Obr. 12 Schematické zobrazení precipitace Chi fáze [28] 
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austenit. PUi teplotách pod 650 °C vzniká sekundární austenit smykovým mechanismem 
podobným martenzitické transformaci. Jeho chemické složení je stejné jako složení feritické 
fáze [28], [30]. 
 Lavesova fáze 
Lavesova fáze Fe2Mo, nEkdy označovaná jako R-fáze, precipituje v teplotním rozmezí 
550 až 650 °C. Jedná se o molybdenem bohatou intermetalickou fázi s trigonální krystalovou 
mUížkou. Odebíráním molybdenu ze svého okolí zhoršuje korozní odolnost v]či lokálním 
typ]m koroze. Precipituje v úvodním stádiu tepelného stárnutí a časem transformuje na sigma 
fázi [28], [30]. 
5.3 Pevnostní, deformační a kUehkolomové charakteristiky 
 Mechanické charakteristiky zjiš[ované tahovou zkouškou 
Duplexní oceli kombinují mechanické vlastnosti feritu a austenitu. Plastické vlastnosti 
pochází z austenitu, zatímco pevnost je Uízena feritem. Charakteristické vlastnosti jsou vysoká 
pevnost, tažnost a houževnatost. Specifikem je vysoká mez kluzu, která je v porovnání 
s austenitickými ocelemi až βx vEtší [9], [18], [25]. Výsledné mechanické charakteristiky jsou 
dány kombinací nEkolika soubEžných mechanism] [9], [25]: 
• intersticiálním vytvrzováním tuhého roztoku C a N, 
• substitučním vytvrzováním tuhého roztoku Ni, Mo, Cr, Cu a Mg, 
• zjemnEním zrna, 
• vyloučením sekundárního austenitu 紘態. 
Na základE strukturních parametr] lze vypočítat pevnostní charakteristiky dle vztah] (7) 
a (8) [25], [9]: 迎椎待┸態 噺  なにど 髪 になど ゲ  ヂ軽 髪 ど┸どに 髪 に岫警券 髪 系堅岻 髪 なね警剣 髪 など 系憲 髪  髪 岫は┸なの 伐 ど┸どのね絞岻絞 髪 盤ば 髪 ぬの岫軽 髪 ど┸どに岻匪穴貸迭鉄     岷MPa峅  
 
(7) 
迎陳 噺 ねばど 髪 はどど岫N 髪 ど┸どに岻 髪 なねMo 髪 な┸のげ 髪  穴貸怠【態          岷MPa峅  (8) 
Kde δ je obsah feritu a d mezilamelární vzdálenost feritu. Vytvrzování dusíkem má 
výrazný efekt do obsahu 0,1 %. V tento moment je intersticiálnE vytvrzován slabší austenit a 
dEje se tak dokud se nestane pevnEjší než ferit. PUechod nastává pUi 0,2 % N. Od 0,12 % N 
vytvrzení není pUíliš markantní. Charakteristiky jsou ovlivnEny tlouš[kou stEny. S redukcí stEny 
roste anizotropie a dochází k prodlužování fází rovnobEžnE s hlavním souUadným systémem. 
Protože je pevnost Uízena pUevážnE feritem pevnostní charakteristiky s tlouš[kou stEny klesají 
[9], [25]. Mez kluzu se mEní podle graf] zobrazených na Obr. 13 [25] a Obr. 14 [25]. 
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 Vrubová houževnatost 
Z hlediska úrovnE vrubové houževnatosti za nízkých teplot lze duplexních oceli zaUadit mezi 
feritické a austenitické. Tranzitní teplota je pUibližnE -50 °C. Duplexní oceli jsou schopné 
dosáhnout vynikajících hodnot. Ve vyžíhaném stavu, m]že nárazová práce dosáhnout 
pUi -100 °C hodnoty 100 J. Získání tEchto hodnot není zcela jednoduché. Houževnatost závisí 
na mnoha faktorech. ObecnE jde o chemické složení a termomechanickou historii [9], [25]. 
 Negativní vliv na vrubovou houževnatost mají intermetalické fáze, které zp]sobují ostrý 
pokles houževnatosti a zvýšení tranzitní teploty. Dalším nepUíznivým vlivem je zpracování za 
studena. PozitivnE p]sobí zjemnEní zrna. Podle Obr. 15 [25] stárnutí pUi teplotách 300 až 400 °C 
vede k razantnímu poklesu vrubové houževnatosti a tranzitní teplota vzr]stá až nad teplotu 
okolí. Zvláštní pozornost musí být vEnována svar]m, u kterých se tEmto teplotám musíme za 
všech okolností vyhnout [9], [25]. 
Obr. 13 Vliv dusíku na zvýšení Rp0,2 a Rm [25]  Obr. 14 Smluvní mez kluzu v závislosti 
na tlouš[ce stEny [25] 
Obr. 15 Vývoj vrubové houževnatosti oceli Sγ1Ř0γ žíhané pUi γ00 °C a γβ5 °C [25] 
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5.4 Odolnost proti korozi 
Korozní vlastnosti duplexních ocelí jsou založeny na pasivaci a schopností udržet 
pasivovaný stav v r]zných prostUedích. Nejd]ležitEjšími legurami, které podporují pasivaci 
jsou Cr, Mo a N [25]. Chrom vytváUí pasivační vrstvu. Molybden zvyšuje korozní odolnost a 
dusík zajištuje rovnomErné rozdElení korozní odolnosti mezi obE fáze. Chrom a molybden jsou 
rozpouštEny ve feritu. V tu chvíli je ferit výraznE koroznE odolnEjší a korozní rovnováha mezi 
obEma fázemi je narušena. Dusík je rozpouštEn v austenitu a snižuje aktivitu chromu ve feritu. 
Výsledkem jsou účinky chromu v obou fázích na stejné úrovni a korozní odolnost je 
rovnomErnE rozdElena. Korozní odolnost duplexních ocelí je velmi dobrá [4], [9], [25]. PUesto 
pasivní vrstva m]že být lokálnE narušena z tEchto d]vod] [31]: 
a) oslabením pasivní vrstvy na vmEstcích, precipitátech, fázích nebo hranicích zrn, 
b) segregací agresivních částic na povrchu materiálu. 
Lokální narušení vede k r]zným formám korozního napadení. NejčastEjší jsou bodová, 
štErbinová, mezikrystalická koroze a koroze pod napEtím [31]. 
 Bodová koroze 
Bodová koroze je jedním z nejčastEjších typ] koroze. Charakteristický je vznik úzké jamky 
s rádiusem menším, než je hloubka. Vzniká adsorpcí agresivních aniont] jako jsou halogenidy 
a sulfáty, které proniknou pasivační vrstvou a usadí se na defektech materiálu, kde následuje 
místní anodické rozpouštEní a rychlé pronikání do hloubky. Adsorpce halogenid] zp]sobuje 
vzr]st iontové vodivosti v pasivní vrstvE. Kovové ionty mohou z povrchu migrovat napUíč 
pasivní vrstvou. PostupnE dochází ke ztenčování pasivní vrstvy, které končí d]sledkem tvorby 
jamek jejím kompletním rozložením. Mechanismus lze rozdElit na dvE stádia. Nukleační a 
vývojové. V nukleačním stádiu dochází po určité nukleační dobE k místnímu narušení 
pasivního filmu a k iniciaci aktivního korozního centra. Ve vývojovém stádiu tato korozní 
centra rostou [8], [32]. 
NejznámEjší rovnice popisující souvislost mezi legujícími prvky p]sobících negativnE na 
vznik bodové koroze a korozními vlastnostmi je nazývána jako index PRE (pitting resistence 
equivalent) rovnice (9) [25]. 
 鶏迎継朝 噺 ガ 系堅 髪 ぬ┸ぬ ガ 警剣 髪 なは ガ 軽 (9) 
Tato hodnota popisuje na základE obsahu chromu, molybdenu a dusíku, očekávanou 
odolnost proti bodové korozi v r]zných korozních prostUedích [33], [26]. Pro oceli obsahující 
wolfram je odolnost proti bodové korozi vyjádUena indexem PREW dle rovnice (10) [26]. 
 鶏迎継調 噺 ガ 系堅 髪 ぬ┸ぬ ガ 警剣 髪 な┸はの ガ 激 髪 なは ガ 軽 (10) 
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Podle hodnoty indexu PREN/W lze moderní duplexní oceli, rozdElit do čtyUech skupin viz 
Tab. 1. Odolnost proti vzniku bodové koroze je kromE chemického složení ovlivnEna také 
velikostí zrna, rozložením vmEstk] a intermetalickými fázemi. Povrch pasivní vrstvy je citlivý 
na teplotu. Korozní potenciál klesá s teplotou. Pro pUesné určení korozní odolnosti v]či bodové 
korozi je tUeba index PRE doplnit kritickou teplotu bodové koroze (CPT). MEUení této teploty 
je normováno. PUi pUekročení této teploty skokem klesá standardní potenciál a dochází ke 
stabilnímu šíUení koroze. U superduplexních ocelí se tato teplota pohybuje mezi Ř0 a ř0 °C 
[34]. 
 ŠtErbinová koroze 
ŠtErbinová koroze je druh korozního napadení, ke kterému dochází v místech, kde je malé 
množství elektrolytu částečnE oddEleno od velkého objemu vnEjšího elektrolytu. UvnitU 
štErbiny je kyslík obtížnE vymEOován a je rychle spotUebován katodickou reakcí. ŠtErbina se 
mEní na anodu a katoda vzniká poblíž uzavUené zóny na povrchu. Na anodE dochází k oxidaci 
a elektrony jsou odvádEny na povrch, kde probíhá katodická reakce. Vhodná místa jsou 
pUírubové spoje, póry svar], nýtové spoje apod. [25], [27], [35]. Čím je mezera tEsnEjší, tím je 
vznik koroze pravdEpodobnEjší. Ideální místa pro vznik jsou také pod mEkkými nekovovými 
materiály, které snadno pUilnou k povrchu nebo jsou do materiálu lisovány jako napU. tEsnící 
kroužky a gufera. Korozní odolnost proti vzniku štErbinové koroze, je dána podobnE jako u 
bodové, kritickou teplotou štErbinové koroze ĚCTTě. CTT je úmErná CPT ale značnE nižší. 
MEUení hodnoty CTT je normováno [25]. 
 Mezikrystalická koroze 
Hranice zrn jsou vhodná iniciační místa kovových precipitát] a intermetalických fází. Také 
jsou vhodná pro vznik lokálnE pUesycených míst prvky pUítomných v tuhém roztoku a jsou 
citlivé na korozní napadení. Mezikrystalické korozní napadení se objevuje zejména 
v podmínkách, kdy jsou korozivzdorné oceli v pasivním stavu [27]. 
PUíčinou mezikrystalické koroze jsou zóny ochuzené o chrom. Na hranicích zrn v bodových 
poruchách precipitují chromem bohaté karbidy typu Cr23C6, které ze svého okolí vyčerpávají 
chrom. Mechanismus vzniku znázorOuje Obr. 16 [30]. Lokální pokles chromu zp]sobuje 
snížení korozní odolnosti. Výsledek je selhání pasivní vrstvy a šíUení koroze podél hranic zrn. 
Výskyt precipitát] je spojen s nevhodnými podmínkami tepelného zpracování nebo svaUování. 
Duplexní oceli jsou vysoce odolné proti vzniku mezikrystalické koroze zejména díky [27]: 
• jemnozrnné mikrostruktuUe vyplívající z pUítomnosti dvou fází, 
• karbid]m a nitrid]m, které precipitují na hranicích h/á, což snižuje počet precipitát] 
v jednotce objemu, 
• karbid]m, které precipitují současnE s nitridy Cr2N, 
• eutektoidní transformaci feritu h s け + Cr23C6, 
• čerpání chromu pUevážnE z feritu.  
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Obr. 16 Mechanismus vzniku mezikrystalické koroze [27] 
 Koroze pod napEtím 
Koroze pod napEtím označovaná jako SCC Ěstress corrosion crackingě nastává vlivem 
agresivního prostUedí v kombinaci se statickým tahovým zatížením. Pro vznik je nutné tahové 
napEtí, které nemusí pUekročit mez kluzu. NapEtí m]že pocházet z vnEjšího zatížení, teplotních 
zmEn nebo vnitUního napEtí zp]sobené svaUováním nebo tepelným zpracováním. Toto napEtí 
m]že na lokálních defektech výraznE vzr]st, pUekročit mez kluzu a zp]sobit vznik trhlin. V 
kombinaci s korozní oxidací, která místo s vyšším napE[ovým zatížením pUejímá jako anodu a 
místo s nižším napE[ovým zatížením jako katodu, vzniká extrémnE nebezpečný mechanismus 
porušování. Proces nastává i v prostUedích, která nejsou pUíliš korozní. Ve vEtšinE pUípad] je 
SCC obtížné rozpoznatelná [27], [31], [32]. 
Duplexní oceli podléhají korozi pod napEtím. Nejsou v]či ní odolné, ale mají Uadu výhod. 
Díky dvoufázové struktuUe dosahují dobré odolnosti pUi ohybovém namáhání v oblasti elastické 
deformace. Dusík zvýšením meze kluzu a pomEru mezi hodnotou prahového napEtí trhliny a 
mezí kluzu zvyšuje celkovou pevnost pUi korozi pod napEtím. I velmi malá plastická deformace 
zvyšuje citlivost na SSC. PUi plastické deformaci začne dvojčatEní feritu, což vede k rozsáhlé 
lokální depasivaci. V nejnáročnEjších podmínkách vzniká anodické rozpouštEní a kUehnutí 
feritu vlivem absorpce vodíku pocházejícího z katodické reakce. V ménE agresivních prostUedí 
jsou duplexní oceli schopny regenerovat pasivní vrstvu. Tomu napomáhá zvýšený obsah 
Mo a Cr [27]. 
5.5 Technologické vlastnosti 
 SvaUitelnost 
Duplexní oceli jsou výbornE svaUitelné. Díky vyšší tepelné vodivosti a nižší tepelné 
roztažnosti feritu odolávají praskání za tepla. Problémy zp]sobuje tepelnE ovlivnEná zóna, ve 
které dochází ke ztrátE korozní odolnosti, houževnatosti a praskání vlivem napEtí zp]sobených 
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smrštEním materiálu pUi ochlazení. PUi návrhu technologie svarového spoje by mEl být 
optimalizován vstup tepla do materiálu minimální dobou výdrže pUi teplotách červeného žáru. 
PUíliš velké množství pUivedeného tepla zvyšuje nebezpečí precipitace intermetalických fází. 
PUíliš malé množství pUivedeného tepla zase zp]sobuje vyloučení nadmErného množství feritu 
v oblasti natavení a dochází ke ztrátE houževnatosti a korozní odolnosti. PUivedené teplo by 
nemElo u duplexních ocelí pUesahovat 2,5 kJ.mm-1 a u superduplexních 1,5 kJ.mm-1 [36]. 
Teploty odpovídající tEmto energiím jsou 150 °C pro duplexní oceli a 100 °C pro superduplexní 
ocel [24]. SvaUování nepUedchází pUedehUev a po svaUování vždy následuje rozpouštEcí žíhání. 
[8], [25], [27], [24]. Vhodné metody svaUování jsou [24]:  
• obloukové svaUování netavicí se elektrodou v inertním plynu ĚTIGě, 
• obloukové svaUování tavící se elektrodou v inertním plynu ĚMIGě, 
• obloukové svaUování plnEnou elektrodou (FCAW), 
• elektrostruskové svaUování ĚESWě, 
• svaUování elektronovým paprskem a laserem. 
 Slévárenské vlastnosti 
Odlitky z duplexních korozivzdorných ocelí jsou rozšíUené díky dobré kombinaci 
mechanických vlastností a korozní odolnosti. Mechanické vlastnosti jsou určeny pUedevším 
mikrostrukturou, která je formovaná v pr]bEhu lití. Významná je morfologie a množství fází 
ale také porozita, smrštEní a segregace [8], [37], [38]. 
U duplexních ocelí začíná tuhnutí vždy vylučováním feritu. Tez fázovým diagramem na Obr. 
17 [27] zobrazuje čtyUi možné módy tuhnutí korozivzdorných ocelí. Duplexní oceli s nízkým 
obsahem uhlíku tuhnou podle módu A (L s L + h s hě. Austenit transformuje až v tuhém 
stavu. Duplexní oceli s vyšším obsahem uhlíku (%C > 0,03) tuhnou podle módu B (L s L + h 
s L + h + け s h + けě. PUesycená tavenina austenitotvornými prvky reaguje pUi peritektické 
pUemEnE s h-feritem za vzniku austenitu. Množství austenitu a jeho tvar závisí na rychlosti 
ochlazování (Obr. 18 [27]). Vysoká rychlost chlazení znamená ménE austenitu. Tuhnutí začíná 
u stEn formy a postupuje smErem ke stUedu. U stEny formy kv]li vysoké rychlosti ochlazování 
vzniká tzv. licí k]ra tvoUená drobnými ekviaxiálními zrny. Na toto pásmo navazuje asi milimetr 
dlouhá oblast protáhlých kolumnárních zrn, jejichž osy jsou rovnobEžné se smErem odvodu 
tepla z odlitku. Tyto zrna jsou dendritického charakteru. Dendrity rostou, dokud na sebe 
nenarazí. V místech setkání dendrit] se mohou vyskytovat nečistoty, nízkotavitelné složky a 
mikropórovitost. Mezidendritický prostor je závislý na rychlosti ochlazení. PUi vysoké rychlosti 
ochlazení lze mezidendritický prostor zmenšit až o Uád. SmrštEní je γ až 6 %. Zmírnit jej lze 
pomocí nálitk]. Ve stUedu odlitku vznikají zrna polyedrického tvaru. Pro tavení jsou vhodné 
elektrické obloukové nebo indukční pece s následným mimopecním zpracováním [8], [27], 
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[33]. Vhodné metody odlévání jsou: lití do pískových forem, lití do skoUepiny, lití metodou 
vytavitelných model], lití do keramických forem [8]. 
 Obrobitelnost  
ObrábEní duplexních ocelí je obtížné. Kv]li vysokému obsahu molybdenu, dusíku a 
nízkému obsahu síry jsou tUísky plynulé, vysoce pevné a abrazivní v]či nástroj]m. Vzniká 
vysoké množství tepla, nástroj se pUehUívá a plasticky deformuje. Používají se stroje s vysokým 
výkonem a tuhostí eliminující vibrace. Vhodné materiály nástroj] jsou slinuté karbidy s 
povlakem TiC, Al 2O3 nebo TiN a rychloUezné oceli s povlakem Al2O3 [24], [39], [40]. 
Obr. 17 Fázový diagram Fe-Ni-1ř%Cr Zobrazující módy tuhnutí duplexních ocelí [27] 
Obr. 18 Zobrazení vlivu rychlosti na výslednou strukturu [27] 
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6 CÍLE PRÁCE 
Pro experimentální část byly zvoleny tyto cíle: 
• ovEUit vliv r]zných podmínek tepelného zatížení na strukturní zmEny vybraného typu 
lité duplexní korozivzdorné oceli se zamEUením na výskyt intermetalických fází, 
• metalografické rozbory doplnit zjištEním základních mechanických charakteristik. 
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7 EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 
Experimentální část diplomové práce se zabývá hodnocením struktury lité duplexní oceli po 
r]zných režimech tepelného zpracování se zamEUením na výskyt sigma fáze. Strukturní rozbor 
je doplnEn o hodnoty tvrdosti a nárazové práce.  
7.1 Experimentální materiál 
Jako experimentální materiál byla zvolena litá austeniticko-feritická duplexní ocel ASTM 
AŘř0 Grade 4A. Ocel je charakteristická vysokou pevností a korozivzdorností v široké škále 
prostUedí včetnE prostUedích obsahující chloridy. Ocel je používaná v odvEtví ropného a 
plynárenského pr]myslu na komponenty čerpadel a potrubí [41]. PUesné chemické složení 
určené optickým emisním spektrometrem Q4 TASMAN je včetnE tolerance složení, 
vycházející z materiálového listu, v Tab. 4. 
Tab. 4 Chemické složení experimentálního materiálu 
7.2 Experimentální metody 
 Optická mikroskopie 
Optická mikroskopie (OM) je nejrozšíUenEjší a nejzákladnEjší experimentální technika 
strukturní analýzy. Pro zobrazení je využíváno elektromagnetického vlnEní v oblasti 
viditelných vlnových délek. Zdrojem záUení je svEtelný zdroj. K vytvoUení zobrazení slouží 
soustava čoček r]zných typ]. Soustava má za cíl co nejvíce potlačit chromatické a 
monochromatické defekty jednotlivých čoček, které mají negativní vliv na kvalitu zobrazení. 
Metalografický výbrus je možné pozorovat ve svEtlém nebo tmavém poli, ve fázovém kontrastu 
a v polarizovaném svEtle. Hloubka ostrosti je malá a zhoršuje se s rostoucím zvEtšením. Bodová 
rozlišitelnost je dána podílem vlnové délky záUení a numerické apertury tzv. Abbého vztahem  
[42]. 
V této práci byl použit invertovaný metalografický mikroskop typu GX51 od firmy Olympus 
se zvEtšením okuláru 10x a výmEnnými objektivy se zvEtšením 5x, 10x, 20x, 50x a 100x. 
Maximální zvEtšení použitého mikroskopu je tedy 1000x. 
 Rastrovací elektronová mikroskopie 
Rastrovací elektronová mikroskopie (SEM) je rozšíUená, universální metoda strukturní 
analýzy masivních vzork] materiálu. Pro zobrazení je využíván pohyblivý svazek elektron]. 
Tento svazek je soustavou elektromagnetických čoček fokusován na povrch, kde probíhá Uádek 
po Uádku a vyvolává fyzikální signál nesoucí informaci o místE dopadu. Detektor fyzikální 
  C Cr  Ni Mo Mn Si N P S Cu 
Min (%)   21,000 4,500 2,500     0,100       
Max (%) 0,030 23,500 6,500 3,500 1,500 1,000 0,300 0,040 0,020 1,000 
Obsah (%) 0,028 22,890 5,049 2,965 0,927 0,413 0,187 0,018 <0,15 0,061 
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signál pUevádí na elektrický a určuje úroveO jasu na obrazovce. Kontrast na obrazovce je 
výsledkem rozdíl] intenzit signál] v místech dopadu elektronového svazku. Každému bodu na 
ploše odpovídá konkrétní bod na obrazovce o stejných souUadnicích. Rozlišení je závislé na 
šíUce svazku elektron]. Užší svazek znamená vyšší rozlišení. V závislosti na vybavení 
mikroskopu vhodnými detektory m]že být SEM použit pro hodnocení chemického složení, 
topografie, krystalografie, magnetických, elektrických a luminiscenčních vlastností [43], [42]. 
V této práci byly použity dva typy rastrovacích mikroskop]. Starší mikroskop XL-30 Philips 
s detektorem EDS a EDAX a novEjší mikroskop Zeiss ULTRA PLUS s detektorem 
sekundárních elektron] typu Everharth-Thornley a čtyUkvadrantovým polovodičovým 
detektorem zpEtnE odražených elektron] umístEným na pólovém nástavci a detektorem 
EDX X-max od společnosti Oxford Instruments. 
 Rentgenová difrakční analýza  
Rentgenová difrakční analýza (XRD) je metoda strukturní analýzy využívaná pro prvkovou 
a fázovou analýzu krystalického materiálu. Základní koncept sestává se zdroje rentgenového 
záUení, vzorku a detekčního systému. Zdroje elektromagnetického vlnEní o vlnových délkách 
80 たm až 1 pm, známém jako rentgenové záUení, je rentgenová trubice-rentgenka. Trubice 
obsahuje katodu a anodu mezi, kterými je vysoký potenciálový rozdíl. Elektrony 
emitované katodou dopadají na anodu, kde jsou nárazem na anodu prudce zabrzdEny, pUičemž 
vznikají fotony rtg záUení. Ze zdroje záUení prochází absorpčními filtry, které selektivnE 
absorbují část spektrálních linii a vzniká tzv. monochromatické záUení. To dopadá a interaguje 
se vzorkem. PUi dopadu záUení na vzorek dochází k rozptylu primárního svazku do specifických 
smEr]-difrakci. Difrakce je plnE popsána Braggovým zákonem a Ewaldovou konstrukcí. 
Z intenzit difrakčních obraz] jsou vypočítávány pozice a teplotnE-vibrační parametry atom] a 
z poloh difrakcí rozmEry elementární buOky. Na základE tEchto hodnot je možné analyzovat 
chemické i fázové složení materiálu [42], [44]. 
XRD bylo mEUeno na rentgenu X’Pert od firmy PANAnalytical ĚPhilipsě s využitím 
CuKg záUení. PUístroj byl nastaven v Bragg-Brentano geometrii a pracoval s napEtím V = 40 kV 
a proudem A = 30 mA. Jako detektor byl zvolen X’Celerátor s く-filtrem v sekundárním svazku. 
Pro kvantitativní i kvalitativní analýzu byl použit software od firmy PANAnalytical – High 
Score Plus s využitím databází pdfβ a ICSD. Kvantitativní analýza byla provedena pomocí 
Rietveldovy metody s využitím vnEjšího standartu Si. 
 Skenovací transmisní elektronová mikroskopie 
Skenovací transmisní elektronová mikroskopie (STEM) pracuje na stejném principu jako 
SEM. Svazek elektron] o vysoké energii je emitován elektronovým dElem a soustUedEn do 
tenkého koherentního svazku, který skenuje povrch vzorku. Rozdíl je v tom, že svazek m]že 
procházet skrz vzorek jako u transmise. Zobrazení je možné ve zpEtnE odražených i 
sekundárních elektronech ale lepší rozlišení je dosaženo detekováním prošlých elektron]. 
STEM obvykle obsahuje detektor svEtlého a tmavého pole. Detektor svEtlého pole zobrazuje 
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místa snadného pr]chodu svEtle. Detektor tmavého pole prošlé paprsky vylučuje a ve 
výsledném obraze jsou místa snadného pr]chodu tmavé [42], [45], [46]. 
V této práci byl použit mikroskop Zeiss ULTRA PLUS, který neobsahuje originální STEM 
detektor, ale bylo na nEm využito postupu označovaném jako “poor man's STEM-in-SEM 
detector“ [47]. Tento postup spočívá ve vložení speciálního držáku na grid, který v místE pod 
vzorkem obsahuje ol vEnou folii naklonEnou pod úhlem pUibližnE 45°, která emituje sekundární 
elektrony smErem k detektoru sekundárních elektron] typu Everharth-Thornley. Elektrony 
pUedstavují signál svEtlého pole. V módu bEžného SEM jsou sekundární elektrony snímány 
detektorem In-lens. 
 Zkouška rázem v ohybu 
Zkouška rázem v ohybu je srovnávací zkouška provádEna za účelem hodnocení odolnosti 
materiálu v]či kUehkému lomu. K tomuto účelu se používá Charpyho kladivo. Zkouška spočívá 
v pUeražení normovaného tElesa s vrubem ve tvaru U nebo V, opUeným o dvE podpory, 
kyvadlovým kladivem. Práce potUebná na pUeražení zkušebního vzorku je dána rozdílem 
potenciálních energii kladiva pUed a po nárazu. Tato nárazová práce se dále pUepočítává, 
vydElení plochou pUíčného pr]Uezu vzorku v místE vrubu, na vrubovou houževnatost. 
Vynesením vrubové houževnatosti v závislosti na teplotE vznikají pUechodové kUivky, z nichž 
jsou určovány tranzitní teploty [45]. 
Zkouška byla provedena na kyvadlovém kladivu Heckert PSd 300/150 typu Charpy za
teploty βγ °C na standardních zkušebních tElesech opatUených V-vrubem. 
 MEUení tvrdosti podle Vickerse 
MEUení tvrdosti dle Vickerse spočívá ve vtlačení diamantového čtyUbokého jehlanu 
s vrcholovým uhlem 1γ6° do povrchu vyleštEného vzorku. Výsledná tvrdost je definovaná jako 
pomEr zátEžné síly a stUedních uhlopUíček vtisku [45]. 
V této práci byl použit tvrdomEr LECO Vickers hardness tester LV 700 se zatížením γ0 kg 
a dobou vtisku 10 sekund.  
 Pr]bEh experiment] 
Ocel byla odlita ve vakuové peci CONSARC s neutrální výduskou ve slévárnE ústavu 
strojírenské technologie na FSI VUT. Odlitek ve tvar zkušebního bloku Y 60 o rozmErech 
310 x 130 x 110 mm byl podroben rozpouštEcímu žíhání na 1150 °C s výdrží 7 hodin 
a následným ochlazením ve vodE. Z odlitku byly zhotoveny vzorky o rozmErech 
15 x 10 x 5 mm a devEt vzork] o rozmErech 1β x 12 x 60 mm sloužících jako polotovar 
zkušebního tElesa pro zkoušku rázem v ohybu. Na základE pUesného chemického složení byl 
prostUednictvím softwaru Thermo-Calc vymodelován rovnovážný fázový diagram Obr. 19, ze 
kterého lze v závislosti na teplotE určit druhy a množství fází vyskytujících se v rovnovážném 
stavu ve zkoumané oceli. 
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Podle diagramu byly pro experimenty zvoleny teploty a to 700 °C a 5ř5 °C, pUi kterých se 
dle diagramu pUedpokládá výskyt sigma fáze ve struktuUe oceli. Vzorky materiálu byly na tEchto 
teplotách izotermicky žíhány s r]znou časovou výdrží Tab. 5. Na teplotE 5ř5 °C byly po dobu 
96 a 245 hodin současnE žíhány polotovary zkušebního tElesa pro zkoušku rázem v ohybu. Po 
uplynutí navržené doby byly vzorky vyjmuty z pece a prudce ochlazeny vodou. Tím bylo 
zajištEno zafixování strukturních zmEn. Ochlazené vzorky byly zalisovány a pUipraveny ke 
studiu struktury v metalografické laboratoUi dle obvyklých postup]. Finální leštEní bylo 
provedeno leštící suspenzí OP-S obsahující koloidní kUemík. SoučasnE se žíhanými vzorky byl 
pUipraven metalografický výbrus vzorku ve výchozím stavu, čímž pro tuto práci byl vzorek po 
rozpouštEcím žíhání.  
Tab. 5 Doba výdrže na teplotách 700 a 5ř5 °C 
Struktura všech vzork] byla vyvolána leptadlem Aquaregia a podrobena základnímu 
pozorování na svEtelném mikroskopu. Pro analýzu na SEM byl vybrán vzorek po rozpouštEcím 
žíhání, vzorky žíhané na teplotE 700 °C po dobu 10, Ř0 a 150 hodin a vzorky žíhané na teplotE 
5ř5 °C po dobu 7β, 16Ř a β45 hodin. Analýza SEM byla doplnEna o mikrostrukturní analýzu 
rentgenovou difrakcí zamEUenou na výskyt fáze sigma. Rentgenová difrakční analýza byla 
provedena na vzorcích po rozpouštEcím žíhání, žíhaných na teplotE 700 °C s výdrží 10 a 150 
hodin a vzorky žíhané na teplotE 5ř5 °C s výdrží 168, 216 a 245 hodin. Ze vzork] žíhaných pUi 
Název Teplota Ě°Cě Výdrž Ěhodě 
1. série 700 1 2 4 6 8 10 20 40 60 80 150 160 
2. série 595 24 49 72 96 168 216 245  
  
  
Obr. 19 Rovnovážný fázový diagram udávající druh a množství fází v závislosti na teplotE. 
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teplotE 5ř5 °C po dobu 49 a 72 hodin byly po elektrolytickém podleptání roztokem 7 % HCl v 
etanolu sejmuty uhlíkové extrakční repliky pro analýzu na STEM. 
TElesa pro zkoušku rázem v ohybu byla z výchozího odlitku oddElena s ohledem na smEr 
tuhnutí. Schematické zobrazení místa odbEru včetnE orientace zkušebních tElesa s V-vrubem je 
na Obr. 20. Pro určení charakteru lomu byly lomové plochy pUeražených zkušebních tEles 
podrobeny fraktografickému hodnocení na SEM. Na všech vzorcích byla zmEUena tvrdost podle 
Vickerse.  
8 VÝSLEDKY EXPERIMENTU 
8.1 Výchozí stav 
Jako výchozí stav pro experiment byl použit odlitek ve stavu po rozpouštEcím žíhání. PUi 
tomto tepelném zpracování dochází k rozpuštEní nežádoucích fází, zejména karbid] a nitrid] 
vzniklých v pr]bEhu lití, obnovuje se objemový podíl a chemická rovnováha mezi austenitem 
a feritem. Výsledek analýzy výchozího stavu je obzvláš[ významný, protože napUíč celým 
experimentem jsou k nEmu porovnávány výsledky. 
PUi pozorování mikrostruktury na svEtelném mikroskopu lze pozorovat dvoufázovou 
strukturu, a to bílé ostr]vky austenitu uzavUených ve feritické matrici, která má šedomodrý 
modrý odstín Obr. 21a). Tento poznatek byl potvrzen plošnou analýzou chemického složení 
pomocí EDS Tab. 6. Mikrostruktura zobrazena na SEM ve zpEtnE odražených elektronech 
včetnE míst chemické analýzy je na Obr. 21b). Z chemické analýzy vyplývá, že tmavá fáze 
obsahuje oproti svEtlé více Cr a Mo, tedy feritotvorných a mEnE austenitotvorných prvk] 
(Ni, Mn). Tím bylo jednoznačnE určeno, že jde o ferit. Na Obr. 21a) jsou ve feritu v nEkterých 
místech zviditelnEné hranice jednotlivých feritických zrn. Na rozhraní fází h/け ani na hranicích 
zrn h/h nebyly pozorovány žádné precipitáty. PUítomná je pouze primární dvoufázová struktura 
a vmEstky, které nebyly blíže analyzovány. 
Tab. 6 Plošná analýza chemického složení pomocí EDS 
Název Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 
Tmavá fáze 23,45 4,85 3,69 0,92 0,60 66,49 
SvEtlá fáze 21,90 6,49 2,78 1,13 0,52 67,18 
Obr. 20 Schematické zobrazení bloku Y60 a místa odbEru vzork] pro zkoušku rázem v ohybu 
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a) b) 
Pro potvrzení, že ve struktuUe není pUítomná sigma fáze byl výchozí stav podroben 
rentgenové difrakci. Ta potvrdila nulový obsah této fáze Obr. 22.  
8.2 Žíhání na teplotE 700 °C 
Již po jedné hodinE izotermického žíhání na 700 °C jsou zpozorovány první zmEny ve 
struktuUe. ProstUednictvím svEtelné mikroskopie lze pUi zvEtšení 1000x vidEt na rozhraní 
fází h/け drobné černé částice. Výskyt ve struktuUe je ojedinElý a lze je pozorovat pouze na 
rozhraní. Po 2 hodinách je na rozhraní souvislá linie precipitát] s ojedinElými výskytem částic 
uvnitU feritu. Také došlo ke znatelnému zvýraznEní hranic zrn feritu. Množství precipitát] 
pUibývá a postupnE hrubnou. Po 4 hodinách byla nalezena první vEtší seskupení částic. Po deseti 
hodinách jsou tato seskupení časté a viditelná již pUi zvEtšení β00x. Jedno z tEchto míst bylo 
podrobeno analýze na SEM Obr. 23. SEM zobrazila souvislou linii precipitát] černé barvy 
Obr. 21 Mikrostruktura duplexní oceli po rozpouštEcím žíhání aě OM β00x bě SEM 500x 
Obr. 22 Difraktogram výchozího stavu 
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s nahodilým výskytem bílých částic podél rozhraní h/け. Ve stUedu snímku jsou dvE místa 
pUipomínající seskupení pozorované na svEtelném mikroskopu. Pro určení chemického složení 
jsou částice pUíliš malé. Výsledek by byl výraznE zkreslen matricí v pozadí. 
Vzorek byl podroben XRD analýze za účelem zjištEní, zda se ve struktuUe vyskytuje sigma 
fáze. Bylo prokázáno 2,2 % j-fáze Obr. 24. Tato hodnota je na hranici rozeznatelnosti dané 
metody.  
Po osmdesáti hodinách je struktura výraznE komplikovanEjší. Precipitáty pokrývají rozhraní 
fází h/け i feritické zrno. Velmi výraznE se zvýšilo množství eutektoidu, který pokrývá 
podstatnou část vzorku Obr. 25a). Metodou OM i SEM jsou rozpoznatelné dvE složky 
Obr. 23 Mikrostruktura vzorku žíhaném pUi 700 °C 10 hodin 
Obr. 24 Difraktogram vzorku 700 °C/10 hodin 
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eutektoidu  Obr. 25b) a Obr. 26b). Bodovou analýzou EDS bylo definováno chemické složení 
šedé fáze Obr. 26b) a   Tab. 7.  
a) b) 
a) b) 
  Tab. 7 Chemická analýza EDS bod] 1 až 4 na Obr. 26a) a bod] 5 a 6 na Obr. 26b) 
 
KromE vysokého obsahu eutektoidu obsahuje ferit podstatné množství bílých precipitát] Obr. 
26a). S nejvEtší pravdEpodobností se jedná o stejné precipitáty, které se v ojedinElém množství 
vyskytovaly na rozhraní fází ve struktuUe vzorku žíhaném 10 hodin. Nyní precipitáty pokrývají 
Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 
1 23,09 3,70 16,54 0,78 1,47 54,42 
2 22,48 3,99 22,43 1,05 1,78 48,28 
3 21,35 3,34 27,64 0,84 2,52 44,30 
4 22,71 3,27 21,82 0,70 1,62 49,87 
5 31,43 2,49 6,22 0,67 0,87 58,32 
6 30,40 2,95 4,88 0,76 0,67 60,33 
Obr. 25 Eutektoid na vzorku 700 °C/Ř0 hodin zobrazen na OM zvEtšení aě β00x bě 1000x 
Obr. 26 Vzorek 700 °C/Ř0 hodin zobrazen na SEM aě detail feritu β000x bě eutektoid 750x 
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rozhraní fází ve výraznE vyšším množství, a také jsou nahodile rozmístEné pUímo ve feritu. 
Precipitáty uvnitU feritu jsou vEtší než precipitáty na rozhraní. Analýza chemického složení ( 
 Tab. 7) prokázala, že jde o částice bohaté na molybden. Dále lze pozorovat černou 
konturu podél hranic h/け i h/け2, která se vyskytuje uvnitU feritu. Poprvé byla tato kontura 
lemující oblast sekundárního austenitu zpozorována po β0 hodinách výdrže. Kontura na 
rozhraní h/け, která se vyskytovala již na vzorku žíhaném po dobu deset hodin, se mírnE posouvá 
smErem do feritu. Liniová chemická analýza mezi h/け i h/け2 na vzorku žíhaném po dobu 150 
hodin je uvedena na Obr. 27. V místE černé kontury prudce vzr]stá obsah chromu a klesá obsah 
železa. Mezi konturami obsah chromu klesá na p]vodní hodnotu a mírnE vzr]stá obsah niklu. 
V oblasti druhé kontury plynule klesá obsah chromu pUi soubEžném poklesu niklu pUibližnE o 
stejnou hodnotu. 
Ve struktuUe vzorku žíhaném po dobu 150 hodin je struktura obdobná jako u kratších výdrží. 
Na první pohled jsou viditelné velké bíle precipitáty nepravidelného tvaru, malé podlouhlé 
částice bíle barvy a černá kontura Obr. 28. Pozorován byl také eutektoid Obr. 29. Zásadní rozdíl 
je ve velikosti precipitát], která je již dostatečná pro kvalitativní rozbor chemického složení a 
následné posouzení správnosti dUíve vyslovených pUedpoklad]. 
Obr. 27 Liniová analýza chemického složení žíhaného vzorku na 700 °C 150 hodin 
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Obr. 28 Eutektoid po žíhání 150 hodin na teplotE 700 °C  
Obr. 29 Ferit po žíhání 150 hodin na teplotE 700 °C 
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Tab. 8 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 28 a míst 7 až ř z Obr. 29 
 
Spektrální analýza prokázala vysoký obsah molybdenu ve velkých bílých precipitátech 
nepravidelného tvaru. Analýza oblasti obsahující eutektoid byl prokázán vysoký obsah železa 
a chromu a zvýšený obsah molybdenu v svEtle šedé fázi rozrostlé uvnitU feritu. Okolí této fáze 
je bohaté na nikl a ochuzené o chrom a molybden. Rentgenová difrakce potvrdila pUítomnost 
10 % sigma fáze Obr. 30. 
 
Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 
1 25,19 2,77 23,08 0,98 1,25 46,43 
2 28,03 2,60 22,37 1,07 1,14 44,45 
3 23,99 2,77 23,59 0,97 1,18 44,78 
4 21,91 6,58 2,21 1,16 0,45 67,68 
5 24,99 3,90 1,83 0,98 0,41 67,87 
6 31,53 3,16 5,83 1,11 0,63 57,74 
7 19,04 9,92 1,21 1,42 0,3 68,11 
8 21,47 2,43 1,2 0,79 0,35 73,77 
9 22,54 2,72 22,81 0,99 1,25 49,69 
Obr. 30 Difraktogram vzorku 700 °C/150 hodin 
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8.3 Žíhání na teplotE 5ř5 °C 
Pro sérii vzork] žíhanou na teplotE 5ř5 °C byly zvoleny s ohledem na nižší teplotu delší 
výdrže. Po β4 hodinách Obr. 31a) lze na svEtelném mikroskopu pozorovat, zejména uvnitU 
feritu, drobné černé precipitáty. Rozhraní fází h/け se jeví jako pomErnE čisté. ZUetelné jsou 
hranice feritických zrn, u kterých v porovnání s výchozím stavem došlo k zásadnímu 
zvýraznEní. Po 49 i 72 hodinách je vzhled struktury obdobný. Drobných precipitát] pUibylo 
zejména uvnitU feritu, ale i na rozhraní fází Obr. 31b) 
a) b) 
Vzorek s výdrží 7β hodin byl podroben analýze na SEM Obr. 32, která potvrdila skutečnosti, 
výsledky analýzy na svEtelném mikroskopu. Ferit je plný nahodile rozmístEných precipitát] 
bílé barvy. Malé množství je možné vidEt i na rozhraní fází h/け. Majoritní množství je však 
uvnitU feritu. V nEkterých místech jsou viditelné hranice zrn h/h. U precipitát] vEtší velikosti 
bylo EDS analýzou zjištEno chemické složení Tab. 9. Analýza ukázala zvýšený obsah 




Obr. 32 Mikrostruktura vzorku 5ř5 °C/7β hodin zobrazena na SEM aě ferit bě rozhraní fází 
Obr. 31 Mikrostruktura na OM zvEtšeno 1000x aě 5ř5 °C/β4 hodin bě 5ř5 °C/7β hodin 
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Tab. 9 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 32 a) a b) 
Hodnocení struktury je obdobné pro delší výdrže na teplotE. U precipitát] neroste velikost, 
ale jejich množství. Po 16Ř hodinách byly ve struktuUe objeveny drobné částice černé barvy 
Obr. 33. U jedné z vEtších velikostí bylo analyzováno chemické složení Tab. 10. Výsledek však 
odpovídá složení výchozí feritické matrice. Po maximální výdrži β45 hodin nebyly kromE 
zvyšujícího se počtu precipitát] objeveny žádné nové skutečnosti. 
Tab. 10 Analýza chemického složení míst 1γ až 15 zobrazených na Obr. 33 
Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 
1 24,03 3,72 7,43 1,08 0,79 62,94 
2 23,54 4,25 8,14 0,90 1,13 62,04 
3 23,44 4,19 6,60 0,80 0,84 64,13 
4 23,04 5,27 4,59 0,96 0,61 65,53 
5 24,31 3,89 5,01 0,75 0,61 65,43 
Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Mn (%) Si (%) Fe (%) 
13 24,28 4,46 13,52 1,05 1,27 55,42 
14 24,42 4,32 2,58 1,03 0,27 67,38 
15 24,56 4,10 9,88 1,05 0,97 59,44 
Obr. 33 Detail feritu na vzorku 5ř5°C/16Ř hodin 
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 Extrakční repliky  
Pro indentifikaci minoritních fází malé velikosti byly ze vzork] žíhaných po dobu 
49 a 72 hodin sejmuty extrakční uhlíkové repliky. Na uhlíkovou repliku jsou extrahovány 
částice, které lze analyzovat bez pUíspEvku matrice. Repliky byly na STEM 
zobrazeny detekováním bEžných sekundárních elektron] Obr. 34a), kde svEtlá místa odpovídají 
precipitát]m, a v módu detekování sekundárních elektron] vyvolaných transmisními elektrony 
Obr. 34b), kde svEtlá místa znamenají snadný pr]chod elektron].  
a) b) 
Analýza probíhala v zobrazení SE elektorn]. Po detailním studiu byly u vzorku žíhaném 4ř 
i 72 hodin nalezeny tUi skupiny částic, které lze rozdElit podle morfologie a barvy na masivní 
výrazné mnohostEny tmavE šedé barvy, svEtle bílé elipsoidy a svEtle šedá nepravidelná 
seskupení Obr. 35. Analýzou chemického složení bylo zjištEno, že chemické složení částic 
v rámci jednotlivých skupin je pUibližnE stejné Tab. 11. 
Obr. 34 Extrakční repliky zobrazeno v aě SE bě SE vyvolaných transmisními elektrony 
Obr. 35 Analýza extrakční repiky 5ř5°C/16Ř hodin 
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Tab. 11 Chemické složení míst 1 až 5 z Obr. 35 
 
Extrahované částice 1 a β jsou bohaté na chrom. Morfologie napovídá, že by se nemuselo 
jednat o částici vyloženE precipitačního charakteru. Výsoký obsah chromu by pak odpovídal 
karbid]m Cr23C6. Podle chemického složení a velikosti částice γ lze odhadovat, že se jedná 
pravdEpodobnE o intermetalikum. PUibližnE stejnE vysoký obsah chromu a železa a zvýšený 
obsah molybdenu je typický pro sigma fázi. Částice 4 a 5 je svým chemickým složením 
podobná LavesovE fázi  Fe2Mo.  
 Rentgenová difrakce 
Na vzorcích žíhaných 16Ř, β16 a β45 hodin byla provedena rentgenová difrakce zamEUena 
na výskyt sigma fáze. Po 16Ř hodinách bylo prokázáno 3,8 % j-fáze Obr. 36. Po 216 a 245 
hodinách nebyla j-fáze nalezena. Difraktogramy ukázaly pouze výraznou pUednostní orientaci 
BCC struktury Obr. 37 a Obr. 38.  
Spektrum Cr (%) Ni (%) Mo (%) Si (%) Fe (%) 
1 55,76 - 1,07 0,69 42,00 
2 55,12 - 1,02 0,75 42,61 
3 30,48 - 25,44 9,37 34,71 
4 22,85 4,27 28,28 3,84 40,76 
5 33,53 2,74 27,80 5,09 30,84 
Obr. 36 Difraktogram vzorku 5ř5°C/16Ř hodin 
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8.4 Mechanické zkoušky 
Vliv strukturních zmEn na mechanické vlastnosti byl ovEUen mEUením tvrdosti dle Vickerse 
a zkouškou rázem v ohybu. 
 MEUení tvrdosti 
Na vzorcích bylo provedeno mEUení tvrdosti dle Vickerse se zatížením γ0 kg, odpovídající 
zatEžovací síle 294,2 N, s dobou vtisku 10 sekund. Na každém vzorku probEhla série tUí vpich]. 
Pro pUibližné znázornEní vývoje tvrdosti v závislosti na dobE žíhání byly výsledky 
aproximovány metodou nejmenších čtverc] a proloženy pUímkou Obr. 39. NamEUené hodnoty 
vykazují pomErnE velký rozptyl hodnot, pUesto je nár]st tvrdosti u obou teplot srovnatelný.  
Obr. 38 Difraktogram vzorku 595/216 hodin Obr. 37 Difraktogram vzorku 595/245 hodin 
Obr. 39 Grafické znázornEní tvrdosti v závislosti na dobE žíhání 
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 Zkouška rázem v ohybu  
 Vzorky žíhané na teplotE 5ř5 °C po dobu ř6 a β45 hodin byly opatUeny V-vrubem a 
pUeraženy na standardním γ00 J Charpyho kladivu pUi teplotE βγ °C. Výsledky nárazových prací 
udává Tab. 12. Grafické znázornEní je na Obr. 40 Chyba! Nenalezen zdroj odkaz].. Od 
namEUených hodnot bylo odečteno tUení v ložiskách, které činí 1,3 J. Hodnoty nárazové práce 
jsou po ř6 hodinách pUibližnE 10x a po β45 hodinách 1γx menší.  
Tab. 12 Hodnoty nárazové práce 
Označení Stav KV (J) 
0-1 výchozí stav 161,9 
0-2 výchozí stav 203,1 
0-3 výchozí stav 183 
1-1 595 °C / 96 h 25,5 
1-2 595 °C / 96 h 17,2 
1-3 595 °C / 96 h 25,8 
2-1 595 °C / 245 h 15,1 
2-2 595 °C / 245 h 16,1 
2-3 595 °C / 245 h 13,8 
 Fraktografie 
Lomové plochy zkušebních tyčí s nejnižší nárazovou prací označené 0-1, 1-2 a 2-3 byly 
podrobeny fraktografické analýze.  
Lomová plocha vzorku ve výchozím stavu po rozpouštEcím žíhání označená 0-1 byla 
hodnocena ve tUech oblastech. V místE vrubu, tedy v místE iniciace, je lom transkrystalický 
tvárný s jamkovou morfologii Obr. 41b). V jamkách jsou pozorovány vmEstky. Ve stUedu 
lomové plochy charakter lomu pUechází ve smíšený, kde se v pUevážnE tvárné oblasti vyskytují 
Obr. 40 Grafické znázornEní nárazové práce v závislosti na dobE žíhání 
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transkrystalická štEpná pásma. Detailní zobrazení štEpné oblasti ukázalo rovné, štEpné fazety 
s malým množstvím tvárných jamek Obr. 41c). Lom koresponduje s licím zrnem. V místE 
nárazu kladiva lom opEt pUechází v transkrystalický tvárný s jamkovou morfologii Obr. 41d). 
Jamky jsou vlivem dynamického účinku kladiva pUednostnE orientovány smErem ke stUedu 
lomové plochy.  
a) b)  
c) d) 
Charakter lomové plochy vzorku žíhaném ř6 hodin označeném 1-2 se pUi malém zvEtšení 
jeví jako transkrystalický štEpný Obr. 42a). Detailní vzhled lomové plochy vzorku pod vrubem 
ukazuje na smíšený lom související s dendritickou strukturu Obr. 42b). VEtšina plochy je 
porušena štEpnE, zatímco v prostorách mezi osami byly pozorovány malé oblasti s tvárným 
porušením s jamkovou morfologii. Oblasti feritu jsou štEpné. UprostUed plochy vzorku lze 
v rámci jednoho licího zrna rozeznat orientované oblasti feritu a austenitu Obr. 42c). Lom je 
smíšený. Oblasti austenitu jsou porušeny tvárnE s jamkovou morfologii. Oblasti feritu jsou 
štEpné. Lomová plocha v místE nárazu kladiva Obr. 42d) je v určitém smyslu obdobou místa 
Obr. 41 Lomová plocha výchozího stavu aě makroskopický pohled bě místo pod vrubem cě stUed 
lomové plochy dě v místE nárazu kladiva 
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pod vrubem. Struktura pUipomíná dendritickou stavbu a v místech vhodné orientace lze od sebe 
rozeznat oblasti austenitu a feritu, se kterými lom koresponduje. Jedná se opEt o smíšený lom. 
a) b) 
c) d) 
Charakter lomové plochy vzorku žíhaném β45 hodin označeném 2-3 lze hodnotit 
z makroskopického hlediska jako pUevážnE transkrystalický štEpný Obr. 43a). V místE pod 
vrubem se v nEkterých místech jeví jako interkrystalický probíhající po hranic licích zrn. 
Jamková morfologie tvárného porušení nebyla v této oblasti nalezena. Lom v místE vykazuje 
štEpné fazety Obr. 43b). StUed odpovídá traskrystalickému štEpení Obr. 43c). Na štEpných 
fazetách byly nalezeny d]lky po vypadaných precipitátech. V oblastech nárazu kladiva 
pUevládá štEpení s menším podílem jamkové morfologie Obr. 43d). Lom je pUes celou šíUku 
lomové plochy vzorku smíšený. Lomová plocha vzorku jako celku je smíšeného charakteru s 
výraznE s pUevažujícím štEpným podílem.  
Obr. 42 Lomová plocha vzorku žíhaném ř6 hodin aě makroskopický pohled bě místo pod 
vrubem cě stUed lomové plochy dě místo nárazu kladiva 
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a) b) 
c) d)  
9 DISKUZE 
Mikrostruktura výchozího stavu po rozpouštEcím žíhání je tvoUen svEtlými ostr]vky 
austenitu uzavUených v tmavé feritické matrici. Identifikace tEchto základních fází byla 
potvrzena prostUednictvím jejich chemického rozboru. Tmavší zobrazení fáze znamená menší 
podíl tEžkých prvk]. TEžším prvkem s velkým procentuálním zastoupením ve slitinE je 
austenitotvorný nikl, a proto by mEl dominovat ve svEtlé fázi. Úvaha byla podpoUena analýzou 
chemického složení, která prokázala vyšší obsah austenitotvorných prvk] niklu a manganu ve 
svEtlé fázi a zvýšený obsah feritotvorného chromu a molybdenu v tmavé fázi. Na základE tEchto 
výsledk] byla svEtlá fáze označena za austenit a tmavá za ferit. Studium zcitlivEné struktury 
probEhlo na svEtelném a pozdEji na rastrovacím mikroskopu. Pro studium na svEtelném 
mikroskopu bylo potUeba zvolit vhodný chemický prostUedek pro vyvolání struktury. Nejprve 
bylo odzkoušeno leptadlo Beraha II, které sice zobrazilo strukturu, ale nepUineslo požadovaný 
kontrast matrice. Článek [18] doporučuje pro zobrazení hranic zrn a sigma fáze leptadlo 
Obr. 43 Lomová plocha vzorku žíhanem β45 hodin aě makroskopický pohled bě místo pod 
vrubem cě stUed lomové plochy dě místo nárazu kladiva 
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Glyceregia. Na základE toho článku bylo použito dostupné leptadlo Aquaregia, které se liší 
pouze v nosném médiu ovlivOující smáčivost, kterým je místo glycerolu voda. Pramen [15] 
udává, že chrom a molybden mají ve feritu nejen vyšší obsahy, ale i vyšší difusní rychlost než 
v austenitu, a proto strukturní zmEny probíhají pouze ve feritu, zatímco austenit není dotčen. 
Toto tvrzení koresponduje s touto prací, protože všechny strukturní zmEny byly pozorovány 
právE ve feritu. První strukturní zmEna pUi teplotE 700 °C byla pozorována již po jedné hodinE 
výdrže. První vEtší seskupení částic, která by mohla být prvními náznaky vyloučení sigma fáze 
eutektoidním mechanismem, byla nalezena po 4 hodinách. AutoUi v článku [17] pozorovali pUi 
stejné teplotE v oceli s podobným chemickým složením fáze ぬ a j již po 2 hodinách. Po 
4 hodinách pouze fázi j rozr]stající se na úkor ぬ. Tyto fáze byly identifikovány na SEM až pUi 
zvEtšení Ř000x. Z hlediska našich analýz byla seskupení částic na vzorku po 4 hodinách 
pozorována pouze na OM. Na SEM byla seskupení částic pozorována až na vzorku žíhaném 
10 hodin. S ohledem na velikost částic a možnosti použité analytické techniky nebylo možné 
bezpečnE zjistit jejich chemické složení. Velikost seskupení byla výraznE pod hranicí 
identifikovatelnosti. Na stejném vzorku byla podél rozhraní fází h/け pozorována souvislá linie 
černých precipitát]. Zkoumáním rozvinutEjší struktury u vzork] s delší výdrží bylo zjištEno, že 
linie postupnE migruje smErem do feritu a vytváUí souvislou konturu podél rozhraní fází. Na 
základE teoretických znalostí lze pUedpokládat, že jde o karbidy nebo nitridy chromu, které ze 
svého okolí odebírají chrom. Ochuzená oblast transformuje na sekundární austenit a rozhraní 
se posouvá smErem do feritu. Podobné oblasti sekundárního austenitu s konturou potenciálních 
karbid] chromu se kromE rozhraní h/け nachází i uvnitU feritu. Vyloučení tEchto precipitátu 
zUejmE pUedcházelo transformací h na け2 a probEhlo na hranicí zrn h/h. Pro potvrzení úvahy, že 
jde o karbidy nebo nitridy chromu byla ve vhodném místE na vzorku žíhaném po dobu 
150 hodin provedena liniová analýza chemického složení Obr. 27. Analýza ukazuje, že v místE 
potenciálního karbidu na rozhraní h/け vzr]stá lokální množství chromu až na 40 %. To by mohlo 
odpovídat stechiometrickému vzorci Cr23C6 a z nEho vyplývajícímu ochuzení okolní matrice o 
chrom. NáslednE množství chromu klesá a mírnE vzr]stá obsah niklu. Mohlo by se tedy jednat 
o sekundární austenit. PUi pUechodu pUes druhou černou linii plynule vzr]stá obsah chromu 
odhadem o 5 % pUi současném poklesu niklu o pUibližnE stejnou hodnotu. Vzhledem k 
plynulému nár]stu množství chromu by mohlo jít o nitridy typu Cr2N. PUedpoklad podporuje 
studie [48], která uvádí, že karbidy chromu precipitují pouze na rozraní fází h/け a nitridy chromu 
na rozhraní h/け i h/h. Znamená to zvýšení pravdEpodobnosti, že linie uvnitU feritu je tvoUena 
nitridy chromu, které p]vodnE precipitovaly na rozhraní h/h a zp]sobily pUemEnu okolí na 
sekundární austenit. 
Chemické složení precipitát] bylo poprvé analyzováno na vzorku pUi teplotE 700 °C až po 
výdrži 80 hodin. Chemická analýza oblasti obsahující eutektoid prokázala vysoký obsah 
chromu a železa a zvýšený obsah molybdenu ve svEtle šedé fázi Obr. 26b). Výsledek 
nasvEdčuje, že by mohlo jít o j-fázi. Tento pUedpoklad byl potvrzen u rozvinutEjší struktury po 
150 hodinách, pUi které analýza prokázala rovnEž zvýšený obsah chromu, železa a molybdenu 
v pUedpokládané sigma fázi. SpolečnE s výsledkem rentgenové difrakceObr. 30, která potvrdila 
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pUítomnost 10 % sigma fáze ve struktuUe, lze toto intermetalikum označit za sigma fázi. V okolí 
ochuzeném o chrom a molybden dominuje austenitotvorný nikl. Oblast je označena za 
sekundární austenit a tím je také potvrzeno vyloučení eutektoidním mechanismem stejnE tak 
jako v článcích [49] a [50]. Po Ř0 a 150 hodinách bylo také analyzováno chemické složení 
bílých částic nepravidelného tvaru, které se vyskytují uvnitU feritu i na rozhraní fázi. V obou 
pUípadech jsou částice bohaté na chrom a molybden. Vysoké obsahy tEchto prvk] naznačují, že 
se jedná s nejvEtší pravdEpodobností o Lavesovu fázi. První vyloučení této fáze bylo 
zpozorováno po 10 hodinách na rozhraní h/け. Celá analýza byla provedena ve smyslu reversní 
analýzy, kdy bylo chemické složení bezpečnE určeno na velkých precipitátech a porovnáním 
chemického složení se stechiometrickými vzorci v literatuUe [27], pUípadnE s fázovým 
diagramem z Thermo-Calcu Obr. 19, byl určen druh fáze, a poté na základE chemické a 
morfologické podobnosti byl odhadnut druh menších precipitát] u vzork] s kratší výdrží. To 
vše s vEdomím, že diagram z Thermo-Calcu odpovídá rovnovážnému stavu, ve kterém se 
experimentální materiál nenachází.  
PUi žíhání na teplotE 5ř5 °C bylo dle rovnovážného diagramu z programu Thermo-Calc 
očekáváno vyloučení velkého množství sigma fáze. Po β4 hodinách nebyla prostUednictvím 
svEtelné mikroskopie nalezena žádná vEtší seskupení. Zpozorovány byly pouze velmi jemné 
precipitáty pUevážnE uvnitU feritu a zvýraznEní hranic zrn h/h. Podle článku [51] zvýraznEné 
hranice znamenají vysoko energetické rozhraní s velkým množstvím defekt], které jsou vhodné 
pro nukleaci sekundárních fází. Výrazné zviditelnEní feritických zrn pUí žíhání na teplotE 
600 °C bylo potvrzeno také ve studii [52]. PUi experimentu na vzorku žíhaném pUi teplotE 
595 °C po dobu 72 hodin bylo porovnáno množství precipitát] na rozhraní h/け a na 
zvýraznEných hranicích h/h. Rozhraní h/け obsahovalo ménE precipitát], a proto bylo studium 
struktury zamEUeno na hranice h/h. Na tEchto hranicích ani uvnitU feritu nebyly precipitáty 
dostatečnE velké pro chemickou analýzu. Pro identifikaci tEchto drobných fází byly staženy 
uhlíkové extrakční repliky. Detailní studium a následné analýzy replik prokázaly ve struktuUe 
pUítomnost sigma fáze, Lavesovy fáze a karbidy chromu. Na replikách stažených ze vzork] 
byly na SEM pozorovány pouze drobné bílé precipitáty se zvýšeným obsahem molybdenu. 
Karbidy ani sigma fáze na tEchto vzorcích nebyly nalezeny. Po 16Ř hodinách byly ve struktuUe 
objeveny drobné černé částice.  Mohlo by se podobnE jako na teploty 700 °C jednat o karbidy 
nebo nitridy chromu nahodile rozmístEné ve feritu. Rentgenová difrakce prokázala po 
168 hodinách γ,Ř % j-fáze. PUi β16 a β45 hodinách pouze výraznou pUednostní orientaci BCC 
struktury. V litém materiálu pUednostní orientace není pUekvapující. Zvláštní je úbytek stabilní 
sigma fáze. Jedno z možných vysvEtlení je heterogenita materiálu a neznalost umístEní vzorku 
ve výchozím odlitku. Očekávané vyloučení velkého množství j-fáze se nepotvrdilo. Podle 
vývoje struktury lze očekávat vyloučení této fáze po delších výdržích pUímo z feritu na 
rozhraní h/h, kde probíhá více precipitačních dEj]. Precipitační rozpad feritu je spojen se 
znehodnocením mechanických vlastností. Nárazová práce vzorku žíhaném ř6 hodin na teplotE 
5ř5 °C je pUibližnE 10x menší než ve výchozím stavu po rozpouštEcím žíhání. 
Z makroskopického hlediska se lomová plocha tohoto vzorku jeví jako transkrystalická štEpná. 
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Detailní zobrazení prokázalo oblasti štEpení i tvárného porušení. Lom je smíšený. U vzorku 
žíhaném β45 hodin na teplotE 5ř5 °C je situace obdobná. Nárazová práce je v porovnání 
s výchozím stavem pUibližnE 1γx menší. Z makroskopického hlediska lze lom hodnotit jako 
pUevážnE transkrystalický štEpný. Detailní zobrazení ukázalo, že je lom smíšený s pUevažujícím 
štEpným podílem. AutoUi v článku [53] udávají, že sigma fáze mEní lom z trankrystalického na 
interkrystalický. Podle autor] pUechod mezi transkrystalickým a interkrystalickým lomem není 
náhlý, ale probíhá postupnE. Interkrystalický lom byl zpozorován pUi γ0 % j-fáze. PUechodovou 
oblast tvoUí smíšený lom. To koresponduje s touto prací, kde lomové plochy zapadají do oblasti 
smíšeného lomu. PUi malém zvEtšení se v určitých místech lomová plocha vzorku žíhaném 
245 hodin jeví jako interkrystalická. Detailní pohled zobrazil souvislost lomové plochy 
s dendritickou strukturou, která je spojena s licím zrnem. Pak by v pUípadE interkrystalického 
lomu mEl být na lomové ploše vidEt povrch licího zrna, což není. U obou výdrží lomová plocha 
kopíruje orientované oblasti feritu a austenitu. PUi pozorováním struktury vzork] bylo zjištEno, 
že vyloučené precipitáty nejsou ve všech místech feritu. Je pUedpokládáno, že štEpný lom 
zp]sobují vyloučené precipitáty. Pak v místE jejich výskytu lze očekávat štEpné porušení a 




V teoretické části této práce byly shrnuty literární poznatky z oblasti korozivzdorných ocelí. 
Experimentální část zmapovala vývoj struktury izotermicky žíhaných vzork] z duplexní oceli 
A890 Grade 4A na teplotE 700 °C po výdrži 1, 2, 4, 6, 8, 10, 20, 40, 60, 150 a 160 hodin a na
teplotE 595 °C po výdrži 24, 49, 72, 96, 168, 216 a 245 hodin. Podrobné strukturní analýzy 
vzork] byly doplnEny o hodnoty tvrdosti dle Vickerse a u vybraných vzork] žíhaných na teplotE 
5ř5 °C o hodnoty nárazové práce s fraktografickou analýzu lomové plochy. Všechny výsledky 
byly porovnány s výchozím stavem, kterým je stav po rozpouštEcím žíhání. Klíčová zjištEní 
jsou shrnuty v následujících bodech. 
• Na teplotE 700 °C se po jedné hodinE objevují první ojedinElé částice na rozhraní h/け, 
které s rostoucí výdrží vytváUí souvislou konturu podél tohoto rozhraní a postupnE 
migrují smErem do feritu. PravdEpodobnE jde o karbidy chromu Cr23C6. 
• První náznak vyloučení j-fáze pUi teplotE 700 °C byl zpozorován po 4 hodinách. 
S jistotou byla tato fáze prokázána po 10 hodinách, kdy rentgenová difrakce 
prokázala 2,2 % ve struktuUe. Sigma fáze precipituje eutektoidním mechanismem 
podle rovnice h s j + け2. Po 150 hodinách je dle výsledk] rentgenové difrakce ve 
struktuUe 10 % j-fáze.  
• Po 10 hodinách na teplotE 700 °C začíná na rozhraní h/け precipitovat rovnEž 
Lavesova fáze, která postupnE hrubne a rozr]stá se. Po delších výdržích se objevuje 
nejen na rozhraní h/け ale i uvnitU feritu. 
• Po β0 hodinách na teplotE 700 °C byly zpozorovány černé kontury podél rozhraní 
h/け2 tvoUené pravdEpodobnE nitridy chromu Cr2N. 
• PUi teplotE 5ř5 °C se v pr]bEhu žíhání ve struktuUe objevuje velké množství malých 
precipitát] neznámého druhu, jejichž velikost se s prodlužující dobou žíhání nemEní, 
pouze pUibývá jejich množství.  
• Rozbor extrakčních replik po žíhání na teplotE 5ř5 °C po 4ř a 7β hodinách prokázal 
ve struktuUe karbidy chromu, sigma fázi a Lavesovu fázi. 
• Očekávané vyloučení velkého množství sigma fáze, dle termodynamických výpočt] 
v programu Thermo-Calc, se nepotvrdilo.  
• Rentgenová difrakce prokázala po 16Ř hodinách výdrže na teplotE 5ř5 °C 
3,8 % j-fáze. Po β16 a β45 hodinách výdrže však nebyla pUítomnost j-fáze ve 
struktuUe prokázána, pouze jen výrazná pUednostní orientace BCC struktury.  
• Precipitace sekundárních fází má vliv na snížení nárazové práce, která je po 96 
hodinách na teplotE 5ř5 °C v porovnání s výchozím stavem pUibližnE 10x a po 245 
hodinách pUibližnE 13x menší.  
• Vývoj tvrdosti na teplotách 700 i 5ř5 °C má vzr]stající tendenci a odpovídá 
probíhajícím precipitačním dEj]m. 
• Charakter lomu se vlivem vyloučení precipitát] zmEnil z transkrystalického tvárného 
na smíšený s pUevažujícím štEpným podílem. 
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Značná část uvádEných výsledk] je v této práci založena na metalografických pozorováních, 
na chemických analýzách a morfologických podobnostech. Pro pUesné určení povahy 
pozorovaných precipitát] by bylo nutné propracovat techniku extrakčních uhlíkových replik a 
tyto sejmou z celé série hodnocených vzork]. Kvalitu extrahovaných částic pak ovEUit 
elektronovou difrakční analýzou na TEM. Pro praktický pUesah práce je vhodné doplnit 
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